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INTRODUCTION
Dans l’industrie nucléaire, le zirconium et ses alliages figurent parmi les princi-paux matériaux de structure utilisés dans le cœur des réacteurs nucléaires à
neutrons thermiques. Ils sont d’utilité notamment pour le gainage du combustible
dans les réacteurs à eau pressurisée [1]. Ce choix est déterminé par deux avantages
majeurs du zirconium : une faible section efficace d’absorption des neutrons ther-
miques et une bonne résistance en milieu corrosif.
Dans ce domaine d’utilisation, les alliages de zirconium sont soumis à des condi-
tions spécifiques de fonctionnement, notamment des sollicitations mécaniques, ther-
miques et chimiques (corrosion sous contrainte, très hautes températures, fatigue).
Ces conditions d’utilisation ainsi que l’exposition à l’irradiation entrainent des chan-
gements dans la micro-structure ainsi que dans les propriétés mécaniques du maté-
riau. Ces alliages doivent assurer une bonne intégrité structurale dans les conditions
normales d’utilisation ainsi que les conditions accidentelles. Afin de répondre aux
besoins industriels, le développement des alliages de zirconium pouvant résister à
ces conditions de fonctionnement et qui soient faciles à usiner, tout en préservant
leur efficacité neutronique est un enjeu particulièrement important pour l’industrie
nucléaire. Une telle tâche nécessite donc la connaissance des propriétés du matériau
hors irradiation à l’état pur et allié.
Le zirconium est un métal de transition appartenant au groupe IVB du tableau
périodique. Il existe sous forme de deux variétés allotropiques : une phase cubique
centrée appelée β, stable à des températures supérieures à 860◦C, et une phase
hexagonale compacte α, stable à des températures inférieures. Dans les conditions
normales d’utilisation dans les centrales nucléaires, le zirconium est utilisé dans sa
phase α. La plasticité des alliages de zirconium-α a été largement étudiée dans la lit-
térature. Le comportement mécanique et plastique des matériaux cristallins est régi
principalement par les dislocations. Dans le Zr pur, ces dislocations peuvent glisser
facilement et de façon athermique. De nombreux travaux expérimentaux complétés
par des études en simulation numérique ont été effectués pour prédire le comporte-
ment des dislocations, notamment déterminer le mode de glissement principal des
dislocations dans le zirconium pur et comprendre son mécanisme. Cependant, des
questions fondamentales quant aux glissements secondaires demeurent toujours non
résolues. Expérimentalement, notamment en microscopie, on observe l’activation de
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modes de glissement secondaires dans le zirconium. Mais les mécanismes de ces glis-
sements à l’échelle de la dislocation ne sont pas encore compris, point sur lequel les
simulations atomiques peuvent apporter un éclairage.
L’amélioration des propriétés mécaniques et chimiques du zirconium nécessite
l’ajout des éléments d’alliage. Les éléments les plus utilisés sont l’étain, l’oxygène
et le niobium. De nos jours, l’influence de ces éléments sur le comportement des
dislocations n’est pas bien comprise, en particulier l’oxygène. Des évidences expéri-
mentales montrent que le glissement des dislocations devient beaucoup plus difficile
et doit être activé thermiquement, en particulier pour les dislocations vis, dès qu’un
faible taux d’éléments d’alliage comme l’oxygène est présent dans le métal. La déter-
mination du mécanisme responsable de ces changements nécessite des simulations à
l’échelle atomique. Mon travail s’inscrit dans la suite des études menées sur le com-
portement des dislocations dans les métaux hexagonaux purs et alliés, en particulier
dans le zirconium-α et le titane-α, un métal de transition se situant sur la même
colonne du tableau périodique que le zirconium et qui présente une structure et des
propriétés très similaires à celles du zirconium.
Expérimentalement, dans le zirconium pur et à basse température, on observe
principalement des dislocations vis de vecteur de Burgers 1/3 〈12¯10〉 glissant dans
les plans prismatiques de la maille hexagonale du zirconium [2–4]. Ces dislocations
se distinguent par des lignes droites, montrant une mobilité plus faible que celle des
dislocations coins dont les lignes sont courbées. À des températures plus élevées, en
plus du glissement prismatique, on observe expérimentalement des déviations dans
les plans pyramidaux de première espèce et dans les plans basaux [3, 5]. Ces dévia-
tions sont plus fréquentes en présence des impuretés d’oxygène dans le matériau [6,7].
De plus, l’ajout d’une faible teneur d’oxygène induit un durcissement important du
matériau, comme le montre la figure 1. Par exemple, l’ajout de 1000 ppm d’oxygène
entraine l’augmentation de la limite d’élasticité de l’alliage de zirconium jusqu’à 300
MPa [1]. Un mécanisme reposant sur une interaction entre l’atome d’oxygène et la
dislocation a été proposé [6,8]. Cette interaction n’est pas de nature élastique [9], et
sa caractérisation nécessite donc une étude à l’échelle atomique.
Le même comportement plastique a été identifié également dans les alliages de
titane [11, 12]. Les observations montrent un glissement principal des dislocations
vis dans les plans prismatiques de la maille hexagonale. Cependant ce glissement
est discontinu et présente des périodes où la dislocation rencontre une forte friction
du réseau. Pour expliquer ce comportement, un glissement suivant le mécanisme
locking/unlocking a été suggéré [13]. De plus, une configuration d’équilibre non
planaire de la dislocation vis, où cette dernière est dissociée dans les deux plans
prismatique et pyramidal en même temps, a été proposée pour expliquer le glisse-
ment dévié des dislocations vis des plans prismatiques vers les plans pyramidaux
de première espèce observé dans le titane [12]. Une interaction entre cette structure
de cœur et l’atome d’oxygène peut être à l’origine du durcissement des alliages de
titane [14]. Le glissement de la dislocation vis dans le matériau pur ainsi que son
interaction avec les éléments d’alliages sont donc intimement liés à sa structure de
cœur.
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Figure 1 – Limite élastique du zirconium extrapolée à 0 K déterminée expérimen-
talement pour différentes teneurs en oxygène. La ligne verte correspond à la borne
supérieure de la limite élastique calculée ab initio dans le zirconium pur. La figure
est issue de la référence [10]
propriétés de la dislocation ainsi que ses interactions avec les défauts à longue por-
tée, là où les déplacements atomiques sont suffisamment petits pour rester dans
l’approximation d’un milieu élastique continu. Dans la zone du cœur de la dislo-
cation, les déplacements atomiques sont très grands et l’étude des propriétés de la
dislocation ainsi que les interactions à courte portée nécessite des méthodes prenant
en compte la discrétisation du réseau cristallin. La détermination de la structure
de cœur de la dislocation par microscopie est limitée par les difficultés techniques.
Les simulations numériques à l’échelle atomique présentent donc un outil efficace
permettant une étude là où l’élasticité échoue. Les calculs ab initio permettent une
description réaliste des propriétés de la dislocation et de sa structure de cœur, en
partant de la structure électronique du matériau et moyennant quelques approxima-
tions. Cependant ces méthodes sont lourdes et couteuses en temps de calcul, et se
limitent souvent à des systèmes ayant un nombre d’atomes restreint. Les potentiels
empiriques présentent alors un compromis, permettant des calculs plus rapides avec
des systèmes plus grands. Par contre, il s’agit de modèles énergétiques contenant des
paramètres ajustables et les résultats dépendent de la paramétrisation du potentiel
utilisé.
Les travaux existant en simulations numériques sur la plasticité du zirconium
sont en accord avec les observations décrites ci-dessus. Notamment, les simulations
ab initio montrent qu’une dislocation vis 〈a〉 se dissocie dans le plan prismatique
en deux partielles et glisse facilement dans ce plan grâce à une très faible barrière
de Peierls [10, 15]. La même structure de cœur a été mise en évidence aussi dans le
titane [16,17]. De plus, une deuxième structure de cœur non planaire a été également
obtenue dans le titane, où la dislocation est étalée à la fois dans un plan pyramidal
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et un plan prismatique [17–19]. Cependant, sa stabilité relative ainsi que sa facilité
de glissement n’ont pas été évaluées.
Quant à l’effet de l’ajout de l’oxygène sur les propriétés des dislocations vis 〈a〉,
aucune étude n’a été faite en simulations atomiques dans le zirconium et le titane.
L’ensemble des études précédentes nous permettent de dégager trois idées prin-
cipales :
– Les expériences ainsi que la simulation fournissent une bonne description du
glissement prismatique, le mode de glissement principal de la dislocation vis
〈a〉 dans le zirconium et le titane purs. Néanmoins, il reste encore à clarifier
l’origine de la friction de réseau mise en évidence en particulier dans le titane
pur.
– En ce qui concerne le glissement secondaire dans les plans pyramidaux et
basaux dans le zirconium et le titane, on dispose de très peu d’informations. Les
observations expérimentales témoignent de l’activation de ces deux modes de
glissement pour des températures et des niveaux de déformations importants.
Le mécanisme à l’origine de ces deux glissements secondaires est pour l’instant
inconnu.
– Actuellement, le mécanisme conducteur du durcissement de ces deux métaux
de transition par l’ajout des éléments d’alliages en particulier l’oxygène n’est
pas connu. Jusqu’au début de cette thèse, aucune étude en simulations numé-
riques à l’échelle atomique n’avait été faite pour expliquer ce durcissement et
vérifier les hypothèses basées sur les observations expérimentales, d’où l’intérêt
de ce projet de thèse.
Ce travail consiste à étudier en modélisation ab initio la plasticité dans les métaux
hexagonaux, en particulier, le glissement des dislocations vis 〈a〉 dans le zirconium
et le titane purs et l’effet de l’oxygène sur les propriétés de ces dislocations.
La démarche a consisté dans un premier temps à mettre en évidence l’origine et
le mécanisme du glissement dévié pyramidal afin d’expliquer comment une disloca-
tion peut glisser hors de son plan d’étalement. Nous avons choisi de commencer par
ce mode de glissement parce qu’il s’agit du glissement secondaire le plus fréquent
d’après la littérature [20]. Pour cela nous avons calculé la faute d’empilement gé-
néralisée dans le plan pyramidal afin de déterminer la facilité du cisaillement de ce
plan et mettre en évidence l’existence d’une faute d’empilement stable pouvant don-
ner lieu à une dissociation de la dislocation vis dans le plan pyramidal. Nous avons
effectué ensuite des calculs de la barrière d’énergie s’opposant au glissement de la
dislocation dans le plan pyramidal à partir de sa configuration d’équilibre prisma-
tique. À partir du chemin obtenu, nous avons déterminé le mécanisme élémentaire
de glissement dévié dans le plan pyramidal. Cette même démarche est appliquée
dans un deuxième temps au glissement basal, mode de glissement en compétition
avec le glissement pyramidal. Nous avons développé dans cette partie une méthode
pour extraire le chemin physique suivi par la dislocation durant les deux glissements.
À partir des chemins obtenus, une comparaison des mécanismes contrôlant le glisse-
ment de la dislocation dans les deux plans a été possible. Ces deux premières parties
du travail ont donné lieu à deux articles correspondants aux références [21,22].
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La troisième étape de cette étude a consisté à étudier l’effet durcissant de l’oxy-
gène dans les alliages de zirconium. L’objectif de cette partie du travail était de
caractériser les interactions entre l’oxygène et la dislocation vis dans le zirconium,
afin d’expliquer le durcissement attribué à l’ajout de l’oxygène dans les alliages de
zirconium. Pour cela nous avons d’abord considéré l’interaction entre l’oxygène et
les fautes d’empilement stables dans les différents plans de glissement de la disloca-
tion vis 〈a〉, afin de nous guider dans la suite de la démarche. Au vu des résultats,
nous avons ensuite calculé l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis
en considérant les différentes configurations possibles de sa structure de cœur. Les
résultats obtenus ont permis par la suite de proposer un scénario pour expliquer le
durcissement du matériau par solution solide.
Enfin, la dernière étape de ce travail correspond à l’extension au titane. Le but
de cette partie était d’identifier l’origine du glissement dévié dans le plan pyramidal
observé dans les alliages de titane, et de déterminer le mécanisme à l’origine du
durcissement de ses alliages par l’oxygène. Pour cela nous avons commencé d’abord
par déterminer les différentes configurations possibles de la dislocation vis dans le
Ti, ainsi que leur rôle dans les différents modes de glissement observés expérimen-
talement. Ceci a donné lieu à un article correspondant à la référence [23]. Ensuite,
nous avons calculé l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis 〈a〉, en
considérant ses différentes configurations possibles obtenues dans ce travail. Dans
cette dernière partie du travail nous avons comparé les deux métaux de transition
pour expliquer les ressemblances et différences constatées expérimentalement dans






Ce premier chapitre a pour but de présenter la plasticité du zirconium et du titane,les deux métaux de transition étudiés dans ce manuscrit, à travers les données
scientifiques issues des travaux précédant cette thèse. Ce chapitre est composé de
deux parties. Dans une première partie, nous introduisons quelques notions essen-
tielles à la compréhension de ce travail. Nous procédons d’abord à quelques rappels
de notions générales de cristallographie de la structure hexagonale compacte, afin
d’introduire les directions et les plans cristallographiques de cette structure ainsi
que les différents modes de déformation qu’elle présente. Ensuite, nous faisons un
rappel sur les propriétés des dislocations, leurs mécanismes de glissement et leurs
interactions avec les défauts ponctuels dans un réseau hexagonal compact. Dans la
deuxième partie, nous synthétisons les différentes données expérimentales ainsi que
les résultats des simulations numériques des travaux existants dans la littérature,
afin de dresser un bilan de connaissances sur le glissement des dislocations ainsi que
leurs interactions avec les éléments d’alliages dans le zirconium et le titane.
1 Plasticité des cristaux hexagonaux compacts
Dans cette première partie, nous introduisons la cristallographie de la structure
hexagonale compacte ainsi que quelques notions sur la plasticité des métaux hexa-
gonaux.
1.1 Cristallographie du réseau hexagonal compact
Le cristal Hexagonal Compact HCP est un empilement compact de plans ato-
miques denses, parallèlement au plan de base, de type ABABA (fig.1.1).
La maille primitive de la structure HCP contient deux atomes. Elle est définie
par deux paramètres : son côté a dans le plan de base et sa hauteur c. Le rapport c/a
correspondant à un empilement parfait de sphères dures vaut c/a =
√
8/3 = 1.633.
Cependant aucun métal ne possède la compacité idéale. Généralement les métaux
hexagonaux sont classés suivant deux catégories : ceux possédant un rapport c/a
7
CHAPITRE 1. SYNTHÈSE BIBLIOGRAPHIQUE
Figure 1.1 – Structure du réseau hexagonal compact montrant l’empilement AB.
Les trais discontinus correspondent à la maille élémentaire.
inférieur à
√
8/3 comme par exemple le zirconium (1.593) et le titane (1.583), et
ceux possédant un rapport c/a supérieur à
√
8/3 comme le zinc et le cadmium. Ce
rapport peut varier légèrement avec la température.
La structure HCP est décrite dans un réseau hexagonal de Bravais avec trois
vecteurs a1, a2 et c associés à trois indices qu’on appelle indices de Miller-Bravais.
Cependant cette notation à trois indices n’est en général pas très appréciée. En eﬀet,
aﬁn de mettre en évidence la symétrie particulière que présente la structure hexago-
nale, on préfère travailler avec une notation à quatre indices. Un réseau hexagonal
est alors décrit par trois vecteurs appartenant au plan de base et vériﬁant la relation
suivante : a1+a2+a3=0 (voir ﬁgure 1.2), et un vecteur c qui leur est perpendiculaire.
Les vecteurs ai sont donc de module a chacun, le côté de l’hexagone, et sont séparés
par un angle de 120◦.
Figure 1.2 – Vecteurs ai du réseau hexagonal compact.
Une direction notée [uvwt] est alors colinéaire au vecteur V = ua1+va2+wa3+tc
avec w=-(u+v). De même, un plan {ijkl} est un plan qui intercepte l’axe a1 en a/i,
l’axe a2 en a/j, l’axe a3 en a/k et l’axe c en c/l.
1.2 Modes de déformation des cristaux hexagonaux
Dans cette section nous rappelons quelques propriétés des dislocations et les
diﬀérents mécanismes pilotant leurs mouvements dans un métal hexagonal compact.
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1.2.1 Définitions et rappels
La plasticité d’un matériau cristallin est régie par deux phénomènes majeurs : le
mouvement des dislocations et le maclage.
Le maclage est le phénomène produit lorsqu’une région d’un cristal subit un
déplacement collectif conduisant à la formation du cristal original, mais dans une
nouvelle orientation présentant une symétrie miroir par rapport au cristal original.
Géométriquement, il s’agit d’un mouvement de cisaillement homogène et orienté,
ne se produisant que pour une sollicitation dans un sens déterminé. Ce phénomène
est très important dans les hexagonaux, étant un mode d’accommodation des dé-
formations dans la direction ~c [24]. Il peut être déclenché suite à une déformation
plastique subie par le matériau et est favorisé pour des vitesses de sollicitation éle-
vées et des basses températures. Il existe deux types de systèmes de macles : les
macles de traction et les macles de compression.
Les dislocations correspondent aux frontières d’une surface cristalline qui a
été cisaillée suivant un vecteur ~b appelé vecteur de Burgers. Elle peut être également
créée soit par ajout ou enlèvement d’un atome du réseau cristallin. Le vecteur de
Burgers est défini comme le vecteur de fermeture du circuit de Burgers (voir figure
1.3(a)), un circuit ayant comme pas la distance entre deux atomes voisins et formant
une boucle fermée dans un cristal parfait comme le montre le circuit MNOP sur la
figure 1.3 (b). Dans un cas général, une dislocation est définie par son vecteur de
Burgers~b et son vecteur ligne~l, vecteur tangent à la ligne de dislocation. On distingue
de ce fait deux cas particuliers :
– La dislocation vis : lorsque le vecteur de Burgers est parallèle à la ligne de
dislocation.
– La dislocation coin : lorsque le vecteur de Burgers est perpendiculaire à la
ligne de la dislocation.
Dans le cas où le vecteur ligne est quelconque par rapport au vecteur de Burgers,
on parle de dislocation mixte.
On distingue également deux types de mouvement des dislocations : le glissement
et la montée.
Le glissement est un mouvement conservatif où les dislocations glissent sans qu’il
y ait besoin d’enlever ou d’ajouter des atomes. Le plan de glissement d’une disloca-
tion est défini comme le plan contenant le vecteur de Burgers et la ligne de disloca-
tion. Une dislocation vis peut donc glisser dans des plans atomiques d’orientations
différentes, puisque son vecteur de Burgers est colinéaire à la ligne de dislocation.
Au contraire, une dislocation non vis, qu’elle soit coin ou mixte, ne peut avoir qu’un
seul plan de glissement.
Lorsque le mouvement de la dislocation est non conservatif, on parle de la montée.
Les dislocations bougent perpendiculairement à leur plan de glissement et pour ceci
il faut qu’il y ait ajout ou enlèvement de matière. Ce mouvement de montée nécessite
donc de la diffusion. Il est activé à des températures suffisamment hautes ou/et sous
irradiation.
Dans le cadre de ce travail, nous nous focalisons dans ce qui suit sur le glissement
des dislocations dans les métaux hexagonaux.
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Figure 1.3 – Circuit de Burgers (a) dans un cristal contenant une dislocation coin
et (b) dans un cristal parfait ( figure issue de la réf. [25]). Le vecteur ~QM sur la
figure (b) correspond au surplus résultant de l’ajout d’un plan atomique dans le cas
de la figure (a) et est appelé vecteur de Burgers.
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1.2.2 Propriétés élastiques de la dislocation
La présence d’une dislocation de vecteur de Burgers b entraine une distorsion du
cristal qui la contient. Une dislocation rectiligne génère une déformation élastique
qui peut être décrite en théorie élastique par une fonction qui décroit en 1/r [26]. Une
telle fonction s’étend à longue distance et permet une description du champ élastique
loin de la dislocation. Proche de la dislocation, les déplacements des atomes sont trop
importants pour être décrits par la théorie élastique. Pour décrire une dislocation
rectiligne, on définit donc deux cylindres : une zone cylindrique autour de la ligne
de dislocation limitée par un rayon de coupure rc, isolant le cœur de la dislocation,
et un cylindre extérieur de rayon R∞ limitant la zone caractéristique à étudier pour
éviter la divergence de l’énergie élastique. L’énergie totale résultant de la présence
de la dislocation peut donc s’écrire comme la somme de deux composantes, une
élastique et l’autre représentant l’énergie stockée dans le cœur de la dislocation (éq.
1.1).
Etotal = Ecore + Eelastic (1.1)











avec Kij la matrice de Stroh dépendant uniquement des constantes élastiques. Le
terme Ecelas désigne l’énergie élastique associée au champ de traction du cœur de
la dislocation [27]. La contribution de ce terme est concentrée proche de la ligne de
dislocation et devient négligeable à longue distance. Les différents termes d’énergie
sont exprimés par unité de longueur.
Lorsque le vecteur de Burgers de la dislocation est un vecteur de périodicité du
réseau, la dislocation est dite parfaite. Le cristal conserve son empilement parfait
après le passage de la dislocation. Dans le cas contraire, la dislocation est dite
partielle. Le passage d’une dislocation ayant un vecteur de Burgers partiel introduit
une faute d’empilement dans le cristal. Lorsque la faute d’empilement résultante est
stable, la dislocation initiale parfaite de vecteur de Burgers ~b peut se dissocier en
deux composantes partielles de vecteurs de Burgers ~b1 et ~b2 vérifiant ~b1 + ~b2 = ~b.
En effet, comme l’énergie élastique d’une dislocation de vecteur de Burgers ~b est
proportionnelle à b2 [25], la comparaison des énergies élastiques des dislocations
aboutit au critère suivant (critère de Frank) : lorsque (b21 + b22) < b2 la dissociation
de la dislocation produit un gain ∆Ediss en énergie élastique donné par l’expression
suivante :






où d est la distance de dissociation de la dislocation et γ est l’énergie de faute
d’empilement correspondante. La minimisation de ∆Ediss(d) permet de déterminer
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Dans le cas contraire, (b21 + b22) > b2, la recombinaison des dislocations de vecteurs
de Burgers ~b1 et ~b2 en une dislocations ~b est donc favorisée.
L’application d’une contrainte σ sur le cristal permet à la dislocation de se dépla-
cer [26]. Lorsque un élément dl de la dislocation glisse d’une distance ds, le plan de
glissement ~A est cisaillé d’une distance égale à b. La force externe Aσ due à l’action







Ce travail fait baisser l’énergie vue par la dislocation lors de son glissement lui
permettant d’avancer (voir Fig. 1.4(b)). On en déduit la force de glissement de la
dislocation, appelée Force de Peach-Koehler :
~F = (σ.~b)×~l (1.6)
1.2.3 Propriétés du cœur de la dislocation
Bien que la théorie élastique parvienne parfaitement à modéliser une partie des
propriétés des dislocations [28], notamment les interactions à longue distance, elle
échoue lorsqu’il s’agit de modéliser le cœur de la dislocation. Cette dernière prédit
une divergence de la contrainte et de la déformation au voisinage de la ligne de
dislocation, ce qui pousse à définir une région de cœur où la théorie élastique ne
s’applique pas. Dans cette région la nature atomique du cristal ne peut pas être
ignorée.
Barrière et contrainte de Peierls
Peierls [29] et Nabarro [30] ont été les premiers à établir un modèle prenant
en compte la discrétisation et la périodicité du réseau cristallin pour étudier les
dislocations. Du fait de sa nature atomique, le réseau cristallin exerce une résistance
s’opposant au glissement de la dislocation appelée friction du réseau. Cette dernière
est matérialisée par ce qu’on appelle le potentiel de Peierls, l’énergie vue par la
dislocation au cours de son glissement (Fig. 1.4(a)). Cette énergie possède donc
la même périodicité que le réseau cristallin dans la direction correspondante. Elle
possède des minima correspondant à des positions d’équilibre stable de la dislocation,
qu’on appelle les vallées de Peierls, séparées par des maxima d’énergie qu’on appelle
les barrières de Peierls. La hauteur de ces barrières ∆EP dépend fortement de la
structure de cœur de la dislocation le long de son mouvement.
La contrainte à partir de laquelle la barrière de Peierls s’annule est appelée la
contrainte de Peierls τP (voir figure 1.4(b)). Cette contrainte permet le glissement
de la dislocation le long d’une vallée de Peierls sans activation thermique. Elle cor-
respond à la pente maximale du potentiel de Peierls hors contrainte.
À chaque plan de glissement correspond donc un potentiel de Peierls. La mobilité
de la dislocation dépend de la contrainte ainsi que de la barrière de Peierls dans
le plan de glissement, qui eux mêmes dépendent de la structure de cœur de la
dislocation [20]. On distingue trois cas :
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(a) (b)
Figure 1.4 – Représentation schématique du potentiel de Peierls dans un cristal
(a) à contrainte nulle et (b) sous contrainte τA.
– Le cœur est dissocié dans le plan de glissement : la contrainte et la barrière
de Peierls correspondante sont relativement faibles. Comme le cisaillement
dans le plan de glissement est étalé dans ce même plan, il suﬃt d’un faible
déplacement des atomes pour faire glisser la dislocation. Ceci conduit à un
glissement facile de la dislocation le long de ce plan. La dislocation est dite
glissile. Ceci est le cas du glissement des dislocations 1/2〈110〉 dans les métaux
CFC par exemple [31].
– Le cœur est compact : la contrainte et la barrière de Peierls sont plus impor-
tantes. Ceci est par exemple le cas du glissement des dislocations vis 1/2〈111〉
dans les métaux BCC.
– Le cœur est non planaire ou dans un plan qui n’est pas le plan de glissement :
la contrainte et la barrière de Peierls sont dans ce cas très importantes. La
dislocation est donc peu mobile et dite sessile.
Une dislocation peut avoir plusieurs structures de cœur possibles. Dans les mé-
taux HCP, ces structures de cœur peuvent être non équivalentes. On distingue dans
ce cas une conﬁguration de plus basse énergie appelée stable et une ou plusieurs de
plus haute énergie appelées métastables. Cette description a été proposée pour la
première fois par Régnier et Dupouy dans les hexagonaux, pour expliquer le glisse-
ment dévié du plan principal basal vers le plan prismatique dans le magnésium et
le béryllium [32].
Structure de cœur d’une dislocation
Les déplacements entre les atomes dans la région du cœur étant très grands, la
structure de cœur ne peut être décrite par l’élasticité linéaire. De plus la structure de
cœur d’une dislocation dépend de la nature des liaisons atomiques [33]. La première
méthode développée pour décrire la structure de cœur d’une dislocation est le mo-
dèle de Peierls-Nabarro [29,30]. Bien qu’il soit eﬃcace, permettant la détermination
de la largeur de la dislocation et de son énergie de cœur, ce dernier se complique
lorsqu’il s’agit d’étudier des dislocations où la structure de cœur est non planaire,
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ou lorsqu’on veut inclure les effet de l’anisotropie cristalline. Dans ce contexte, dif-
férentes extensions du modèle de Peierls-Nabarro ont été proposées [34–36], mais le
développement des calculs atomistiques a permis une description plus réaliste de la
structure de cœur.
Les différentes méthodes de calculs atomistiques ainsi que les avantages et incon-
vénients liés à chaque méthode seront discutés dans le chapitre suivant. Ces méthodes
ont témoigné d’une efficacité pour l’étude des propriétés des dislocations dans les
métaux BCC, FCC, HCP ainsi que d’autres structures plus compliquées [31,37–40],
permettant ainsi une meilleure compréhension de la mobilité des dislocations. Dans
ce travail, nous utilisons ces méthodes pour étudier les propriétés des dislocations
dans le zirconium et le titane.
1.2.4 Mécanismes de glissement de la dislocation
Lorsque la barrière énergétique à franchir pour le glissement de la dislocation est
importante par rapport à la température comme c’est souvent le cas dans les métaux
HCP, il existe deux mécanismes principaux de glissement impliquant la structure de
cœur de la dislocation [20]. Le mécanisme de propagation de paires de décroche-
ments, dit aussi mécanisme de Peierls, décrit le mouvement de la dislocation entre
vallées de Peierls voisines. Le mécanisme de Locking/Unlocking décrit le mouvement
de la dislocation entre vallées de Peierls éloignées via un état thermiquement activé
glissile. Le changement de la structure de cœur vers une autre structure métastable
glissile conduit à un changement du potentiel de Peierls ressenti par la dislocation
au cours de son glissement et donc à un glissement plus facile.
Lorsque la barrière de glissement est très faible, les mécanismes pilotant le mou-
vement des dislocations sont différents et ne seront pas détaillés dans ce manuscrit.
Glissement par propagation de paires de décrochements
Dans ce mécanisme, la dislocation se déplace entre deux vallées de Peierls voisines
par la germination de paires de décrochements. Ce mécanisme se déroule en trois
étapes [20]. D’abord, une courbure se forme dans la dislocation rectiligne au fond
de la vallée de Peierls donnant lieu ensuite à deux marches de signes opposés, ce
qu’on appelle paire de décrochements, lorsque le sommet de la courbure atteint
la vallée de Peierls voisine. Lorsque ces deux marches s’éloignent l’une de l’autre,
leur interaction élastique diminue jusqu’à ce qu’elles deviennent indépendantes. Ces
dernières se séparent et glissent donnant lieu à un segment rectiligne de dislocation
dans la vallée de Peierls voisine (voir description Fig. 1.5(a) et (b)). Dans les métaux,
ces paires de décrochement glissent généralement très facilement permettant à la
dislocation d’avancer. L’étape limitante pour le glissement de la dislocation est donc
la germination des paires de décrochements [41].
Le mécanisme locking/unlocking
Une dislocation peut avoir plusieurs structures de cœur possibles avec des niveaux
énergétiques différents conduisant à des mobilités différentes. Le passage d’une struc-
ture à une autre requiert une activation thermique ou un travail mécanique [20]. Ce
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(a) (b)
(c) (d)
Figure 1.5 – Barrière de glissement de la dislocation dans le mécanisme (a) de ger-
mination de paires de décrochements et (c) dans le mécanisme Locking/Unlocking.
(b) et (d) sont des représentations schématiques de la dislocation glissant suivant
les deux mécanismes : (b) le mécanisme de germination de paires de décrochements
où la dislocation se déplace d’une vallée de Peierls vers une autre vallée voisine par
la germination et la propagation de paire de décrochements, (d) le mécanisme de
locking/unlocking où la dislocation franchit une première barrière pour passer de la
conﬁguration sessile de plus basse énergie vers la conﬁguration glissile de plus haute
énergie, et glisse ensuite sur plusieurs vallées de Peierls dans le plan de glissement.
Les lignes continues noires dans (b) et (d) représentent les vallées de Peierls dans le
plan de glissement et la ligne épaisse continue bleue représente la dislocation dans sa
conﬁguration de plus basse énergie. La ligne ﬁne bleue (d) représente la dislocation
dans la conﬁguration glissile de plus haute énergie.
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changement peut se faire entre deux configurations glissiles, dans ce cas la disloca-
tion passe simplement d’un plan de glissement à un autre comme dans le glissement
dévié. Par contre lorsque le changement se fait d’une configuration glissile vers une
configuration sessile, cette transition est appelée locking. La dislocation passe d’un
état dissocié dans le plan de glissement vers un état moins mobile [42]. Le processus
inverse est appelé unlocking. On passe d’un état où la dislocation est peu mobile
dans le plan de glissement vers un état plus mobile.
Dans certains cas, la dislocation peut glisser par une alternance entre ces deux
transitions. Ce mécanisme porte le nom locking/unlocking [13, 20, 32, 43, 44]. La
structure de basse énergie est alors la structure sessile alors que celle de haute
énergie est la glissile. Dans ce mécanisme, la dislocation, au lieu de se déplacer
de vallée de Peierls en vallée voisine par propagation de double décrochements,
adopte la configuration métastable glissile de plus haute énergie lui permettant un
mouvement plus rapide et facile. Après avoir parcouru une certaine distance, la
dislocation retombe dans sa configuration d’équilibre et se piège au fond d’une autre
vallée de Peierls (voir description Fig. 1.5(c) et (d)). Ce mécanisme a été d’abord
proposé par Duesbery et Hirsch pour décrire le glissement secondaire prismatique
dans les hexagonaux dont le glissement principal est le basal [44]. Le mécanisme
détaillé a été ensuite repris par Couret et Caillard dans le cas du béryllium [43].
Ce mécanisme nécessite donc une activation thermique. Mais lorsque la tem-
pérature augmente le parcours moyen de la dislocation diminue jusqu’à atteindre
un minimum égal à la distance entre deux vallées de Peierls voisines. Dans ce cas
le locking devient athermique et la dislocation glisse alors avec le mécanisme de
nucléation des paires de décrochements.
Le mécanisme de paires de décrochements est alors favorable à haute tempéra-
ture et se caractérise par un mouvement régulier de dislocations rectilignes. Tandis
que le mécanisme locking/ unlocking est favorable à basse température et se ca-
ractérise par un mouvement saccadé des dislocations avec l’existence des segments
rectilignes dans la configuration piégée. Chaque saut forme des macro paires de
marches. La transition entre ces deux mécanismes se manifeste souvent par une dis-
continuité observée dans les paramètres d’activation en fonction de la contrainte ou
de la température.
1.2.5 Mécanismes de glissement dévié
Du fait que son vecteur de Burgers est parallèle à la ligne de dislocation, une
dislocation vis peut changer de plan de glissement puisque son vecteur de Burgers
et son vecteur ligne appartiennent à plusieurs plans cristallographiques à la fois.
Le glissement dévié ou le cross-slip a été d’abord étudié dans les métaux CFC et
ensuite les HCP [26,45]. Ce processus thermiquement activé est important, notam-
ment dans les matériaux écrouis permettant au cristal de relâcher les contraintes
internes stockées dans le matériau [26,46].
Différents modèles ont été proposés pour expliquer le glissement dévié. Le glis-
sement par locking/unlocking décrit ci-dessus est un des scénarios possibles suggéré
principalement dans les métaux HCP [32]. Les modèles les plus courants ont été
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(a) (b)
Figure 1.6 – Représentation schématique du glissement dévié suivant (a) le méca-
nisme de Friedel-Escaig et (b) le mécanisme de Fleisher. Le plan rose représente le
plan principal de glissement tandis que le plan gris représente le plan de glissement
dévié. La zone hachurée en noir représente le ruban de la faute d’empilement créée
par la dislocation.
développés pour les métaux CFC :
Mécanisme de Friedel-Escaig
Le modèle original a été proposé d’abord par Friedel se basant sur une description
de la structure de cœur en utilisant l’approximation de tension ligne [47]. Ce modèle
a été développé plus tard par Escaig [48] donnant ainsi le mécanisme Friedel-Escaig
illustré sur la ﬁgure 1.6 (a), un des scénarios les plus évoqués dans la littérature.
Ce mécanisme se base sur une étape cruciale qui consiste en la recombinaison
de la dislocation dans le plan principal de glissement pour se dissocier plus tard
dans le plan de déviation. Le modèle est schématisé sur la ﬁgure 1.6(a). La faute
d’empilement due à l’étalement de la dislocation dans le plan principal de glissement
se contracte, la dislocation se recombine et se courbe pour aller glisser dans un autre
plan, le plan de glissement dévié. De nombreux travaux en simulations à l’échelle
atomique [49,50] ont fait appel à ce mécanisme pour étudier notamment le glissement
dévié dans les métaux FCC.
Mécanisme de Fleischer
Ce mécanisme a la particularité de suggérer que la recombinaison de la dislocation
n’est pas nécessaire pour le glissement dévié [51]. En fait, selon Fleischer, la faute
d’empilement générée par l’étalement de la dislocation se plie d’une façon continue
du plan principal de glissement vers le plan de déviation comme le montre la ﬁgure
1.6 (b). À la ligne d’intersection entre les deux plans, il est nécessaire que la dislo-
cation partielle ayant migré se dissocie en une nouvelle partielle et une dislocation
appelée stair-rod pour stabiliser la faute pliée. Une représentation schématique du
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mécanisme est donnée sur la figure 1.6(b). Ce scénario, se déroulant plutôt sous des
contraintes plus importantes, a été identifié par exemple en simulation atomique.
Les calculs avec un potentiel empirique de type EAM ont aboutit à un mécanisme
de glissement dévié où les dislocations partielles changent successivement de plans
de glissement [52].
D’autres mécanismes moins fréquents ont été proposés sur la base de calculs
atomistiques. On note par exemple le mécanisme observé dans l’iridium, un métal
de structure CFC, impliquant une configuration métastable de la dislocation vis où
cette dernière est étalée dans plusieurs plans à la fois [53].
Dans les métaux HCP, il existe un seul système de glissement principal basal ou
prismatique. Le glissement dévié dans un métal HCP signifie donc l’activation d’un
système de glissement secondaire. Nous présentons ci-dessous les différents systèmes
de glissement des dislocations dans les métaux hexagonaux compactes.
1.2.6 Systèmes de glissement des dislocations vis dans les hexagonaux
La direction principale de glissement dans un cristal correspond normalement
à la direction la plus dense. Dans un hexagonal compact, c’est la direction [112¯0].
Expérimentalement on observe majoritairement des dislocations de vecteur de Bur-
gers 1/3[12¯10] dites aussi de type 〈a〉 et exceptionnellement de vecteur de Burgers
1/3[12¯13] dites de type 〈c + a〉 [24]. Les dislocations 〈c + a〉 sont importantes dans
la plasticité des hexagonaux car elles permettent la déformation du cristal dans la
direction 〈c〉.
On définit un système de glissement comme une combinaison d’un vecteur de
Burgers et d’un plan de glissement. Les différents plans de glissement sont présentés
dans la figure 1.7. Cinq systèmes de glissement ont été observés expérimentalement
par microscopie électronique [24] :
– Le glissement basal : 1/3[12¯10] {0001}.
– Le glissement prismatique : 1/3[12¯10] {101¯0}.
– Le glissement dans le plan pyramidal de première espèce pi1 de type 〈a〉 1/3[12¯10]
{101¯1} ou de type 〈c+ a〉 1/3[12¯13] {101¯1}.
– Le glissement pyramidal de deuxième espèce de type 〈c+a〉 1/3[12¯13] {112¯2}.
Un métal hexagonal possède en général un système de glissement facile par rap-
port aux autres, appelé mode de glissement principal. Ce mode n’est pas le même
pour tous les hexagonaux. Les autres sont dits modes de glissement secondaires.
Dans un hexagonal compact, le plan principal de glissement est dans tous les
cas soit le plan basal {0001} soit le plan prismatique {101¯0}. Les plans pyramidaux
de première et seconde espèce apparaissent plutôt comme des plans de glissement
secondaires.
Dans la littérature, le rapport c/a a été souvent considéré comme caractère de
détermination du plan de glissement principal :
– Pour c/a >
√
8/3, le plan le plus dense est le plan de base.
– Pour c/a <
√
8/3 le plan le plus dense est le plan prismatique comme c’est le
cas dans le zirconium et le titane.
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(a) (b)
Figure 1.7 – (a) Les différents plans cristallographiques de glissement dans la struc-
ture hexagonale. (b) projection des plans cristallographiques dans la direction [12¯10].
On note l’existence de plusieurs variants pour chaque plan cristallographique, no-
tamment pour les plans pyramidaux de première espèce pi1 indiqués par des lignes
bleues.
Cependant ce critère présente plusieurs exceptions notamment pour le béryllium
[32]. Legrand a montré que le choix du plan de glissement principal est régi par le
rapport R des énergies de faute d’empilement dans les deux plans prismatique et
basal :
R = (C66 × FB)/(C44 × FP ) (1.7)
FB et FP sont les énergies de faute d’empilement dans le plan basal et prismatique
respectivement et C66 et C44 sont les constantes élastiques du cristal. Lorsque ce
rapport est supérieur à 1, l’énergie de la faute prismatique est suffisamment faible
et le glissement prismatique est facile et vice versa. Il a également montré que ces
énergies de fautes d’empilement sont contrôlées par la structure électronique, en
particulier le remplissage de la couche d dans les métaux de transitions [54]. Un
glissement facile d’une dislocation dans un plan donné, est souvent le résultat d’une
dissociation de la dislocation dans le plan de glissement grâce à l’existence d’une
faute d’empilement stable dans le même plan.
Dans le zirconium et le titane ou leurs alliages, et en présence d’impuretés, les
dislocations vis sont considérées comme les éléments contrôlant la plasticité. Ceci est
dû au fait que le mouvement des dislocations vis dans ces métaux est plus difficile
que celui des autres orientations [20]. Notre étude se focalisera donc principalement
sur ce type de dislocations.
La connaissance des propriétés des dislocations dans un cristal pur n’est souvent
pas suffisante pour prédire leur mouvement, puisque ces propriétés sont influencées
par la présence des éléments d’alliages et les impuretés dans le matériaux.
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(a) Site octaédrique (b) Site tétraédrique
Figure 1.8 – Les sites interstitiels octaédrique et tétraédrique de la structure HCP
1.3 Influence des éléments d’alliage
Le réseau d’un matériau cristallin est souvent loin d’être parfait et contient des
défauts qui peuvent être ponctuels tels les impuretés souvent présentes en solution
solide dans le matériau, linéaires tels les dislocations, à 2D tels les joints de grains
ou à 3D tels les précipités.
Les impuretés peuvent être naturellement présentes dans les cristaux qui sont
difficiles à purifier, ou alors introduites d’une manière intentionnelle pour diverses
propriétés notamment le durcissement par solution solide. Ceci est notamment le
cas dans les alliages commerciaux. Ces solutés peuvent être de type substitutionnel,
occupant la place d’un atome du cristal principal, ou de type interstitiel, occupant
les sites interstitiels du réseau.
Les impuretés interstitielles occupent souvent les sites octaédriques dans un cris-
tal HCP (voir Fig. 1.8 a), ayant un volume suffisamment grand pour accueillir un
soluté, notamment l’oxygène, le carbone, l’azote et le souffre. Les sites tetraèdriques
(voir Fig. 1.8 b) présentent par contre un volume interstitiel plus petit et abritent
souvent les petits atomes, notamment l’hydrogène.
La présence de ces impuretés entraine un effet durcissant dans le matériau grâce
à une interaction avec les dislocations [26, 28]. Une des premières études du durcis-
sement par ajout des éléments d’alliage a été établie par Cottrell afin d’expliquer
le durcissement dans le fer par l’ajout du carbone [55]. Ce dernier a remarqué que
les atomes interstitiels de carbone ségrègent autour des dislocations et tendent à les
immobiliser. Ceci nécessite donc une force plus importante pour libérer la disloca-
tion et la faire glisser. La théorie de Cottrell dans le fer a été ensuite étendue par
Cochardt dans les métaux bcc et une estimation de l’énergie d’interaction entre un
soluté et une dislocation vis ou coin a été donnée [56].
L’interaction de la dislocation avec les solutés peut être :
– De nature élastique : due à un effet de taille (misfit), un effet de module
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ou de tétragonalisation.
L’effet de taille provient de la différence entre le paramètre de maille du soluté
et celui de la matrice. Lorsqu’un soluté est placé dans le cristal un champ
de pression est créé autour de lui [57]. Ce champ élastique interagit avec le
champ de pression des dislocations coins et le champ de dilatation dû aux
effets de cœur non linéaires des dislocations vis, générant ainsi une énergie
d’interaction [58]. L’effet de module est dû à la différence de module élastique
entre soluté et matrice [59].
Grâce aux travaux de Fleisher [60], une corrélation a pu être établie entre la
force d’obstacle calculée élastiquement et le taux de durcissement des métaux.
La caractérisation d’une telle interaction fait appel à la théorie élastique. Ceci
est valable pour les interactions à longue distance, loin du cœur de la disloca-
tion. Pour les interactions se produisant dans le cœur de la dislocation, cette
théorie n’est plus valable.
– De nature chimique : due à des effets de structure électronique, ce qui
entraine souvent une modification de la structure de cœur de la dislocation.
Ce type d’interaction a été mis en évidence expérimentalement [61]. Ces in-
teractions ne peuvent pas être traitées par la théorie élastique et nécessitent
une approche prenant en compte la structure électronique des matériaux, no-
tamment les calculs ab initio. Plusieurs modèles ont été proposés récemment
combinant les calculs ab initio et la théorie élastique afin d’expliquer le dur-
cissement dans les alliages d’aluminium-magnésium [62].
Ces différentes interactions entrainent donc différents mécanismes de durcis-
sement selon le domaine de température d’application et le type du soluté. Pour
les faibles températures les impuretés sont immobiles. Le durcissement se produit
lorsque les dislocations en mouvement viennent rencontrer les obstacles. Dans la lit-
térature, il existe différentes théories statistiques permettant de calculer la Contrainte
résolue critique CRSS(Critical Resolved Shear Stress) correspondante. Cette contrainte
peut être aussi déduite à partir des mesures expérimentales par une extrapolation
à température nulle. Le principe de ces modèles de champ moyen est globalement
le même. Il consiste à définir une configuration critique d’ancrage de la dislocation
et lui associer une statistique d’interaction et une distance moyenne caractéristique
entre les obstacles. Ces modèles reposent sur l’hypothèse d’une solution solide idéale
où les solutés sont répartis de manière complètement aléatoire, et d’une disloca-
tion non dissociée. La contrainte critique est alors déduite de l’équilibre entre la
force de Peach-Koehler exercée sur la dislocation sous contrainte et la force d’an-
crage le long de la distance caractéristique. On cite comme exemples le modèle de
Fleisher-Friedel [60], le modèle de Mott-Nabarro-Labusch [63], le modèle de Friedel-
Mott-Suzuki [26] et le modèle de Butt-Feltham [64].
À des températures plus importantes, le durcissement est souvent corrélé au
vieillissement dynamique du matériau. Les impuretés ne sont plus immobiles et
diffusent dans le cristal. Ces dernières ségrègent autour de la dislocation formant
ainsi des zones enrichies en solutés présentant un ordre à courte distance (des at-
mosphères) [57, 65]. La dislocation en mouvement est donc temporairement arrêtée
par les solutés. Dans d’autres cas ces impuretés peuvent aussi ségréger sur la faute
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d’empilement créée par la dislocation [24,66].
2 Plasticité du zirconium et du titane
Nous nous intéressons dans cette section à la plasticité du zirconium et du ti-
tane, les deux métaux de transition de structure hexagonale compacte au cœur de
cette étude. Nous commençons par présenter ci-dessous une synthèse des différentes
données expérimentales dans la littérature sur le glissement des dislocations dans
le zirconium et le titane. Nous les analysons ensuite avec les résultats des calculs
numériques de structure de cœur et de fautes d’empilement disponibles dans la litté-
rature, effectués dans ces deux métaux de transition. Enfin, nous présentons un bilan
des travaux réalisés sur l’influence de l’ajout des éléments d’alliages sur la plasticité
des alliages de zirconium et de titane.
2.1 Plans et mécanismes de glissement des dislocations vis
Dans le zirconium et le titane, les observations microscopiques des premiers essais
mécaniques montrent trois plans différents de glissement et quatre systèmes princi-
paux de maclage. On observe des traces de glissement dans les plans prismatiques
{101¯0}, les plans pyramidaux de première espèce {101¯1}, et plus rarement les plans
basaux {0001}. Quant au maclage on observe deux macles de traction {101¯2} et
{112¯1} et deux macles de compression {112¯2} et {101¯1} [2, 11,67–69].
Les observations microscopiques réalisées dans des monocristaux de zirconium [2]
et de titane [11] montrent que la direction principale de glissement est la direction
~a = [12¯10]. À basses températures, on distingue les composantes vis des disloca-
tions de vecteurs de Burgers ~a = [12¯10], dites dislocations de type 〈a〉, par de long
segments rectilignes (voir Fig. 1.9) tandis que les composantes mixtes et coins sont
observées dans leur état d’équilibre comme lignes courbées. Ceci s’explique par le
fait que la friction interne opposant le mouvement des composantes vis est plus im-
portante, ce qui rend ces dislocations beaucoup moins mobiles que les dislocations
mixtes et coins [2, 11, 20, 70]. Pour cette raison, la plasticité du zirconium et du
titane α à basse température est principalement contrôlée par le mouvement des
dislocations vis 〈a〉.
Le plan principal de glissement est le plan prismatique {101¯0}, où les dislocations
vis 〈a〉 glissent plus facilement grâce à une contrainte de cisaillement critique résolue
CRSS beaucoup plus faible que dans les plans basaux et les plans pyramidaux [2–4,
70,72,73].
Les expériences montrent que la facilité du glissement des dislocations vis 〈a〉
dans les plans prismatiques par rapport aux autres plans de glissement est fortement
influencée par la température [4, 14,20].
De nombreuses études en microscopie électronique sur des monocristaux de Zr
et de Ti ont tenté de déterminer le mécanisme contrôlant ce glissement prismatique
et d’expliquer cette dépendance en température. Dans le zirconium, Akhtar observe
que la CRSS pour le glissement principal prismatique diminue en augmentant la
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Figure 1.9 – Segments rectilignes des dislocations vis glissant dans le plan prisma-
tique dans le titane ( Fig. issue de la référence [71]).
température [4]. Pour décrire ce glissement, il propose le mécanisme de germination
et de propagation des paires de décrochements le long des barrières de Peierls.
Dans le titane, les études ont montré un comportement semblable. Pour des
basses températures T ≤ 300 K, on observe des dislocations rectilignes glissant dans
les plans prismatiques dont la CRSS présente une forte dépendance en tempéra-
ture [12,14,74], laissant suggérer un mécanisme thermiquement activé [75]. Ensuite,
les travaux de Biget et Saada sur des monocristaux de Ti ont montré que le glisse-
ment prismatique ne suit pas le mécanisme de germination de paires de décroche-
ments, mais révèle plutôt un courbement de ligne de dislocation [76]. Ce n’est que
plus tard que Farenc et al. proposent le mécanisme locking/unlocking pour expli-
quer le mouvement saccadé de la dislocation vis observé à basse température [13].
Les observations MET in situ montrent que le glissement se produit par des sauts
sur des distances variables, longues à basse température suivant le mécanisme Lo-
cking/Unlocking, et courtes à haute température suivant le mécanisme classique de
Peierls de germination et propagation de paires de décrochements [77].
En plus du glissement prismatique, on observe aussi dans le zirconium comme
dans le titane d’une manière fréquente du glissement dévié de la dislocation vis 〈a〉
dans les plans pyramidaux de première espèces pi1 [3, 12, 14, 75, 78]. Ces déviations
sont favorisées par l’activation thermique. Pour des températures comprises entre
300 K et 600 K, on observe que les lignes de dislocations deviennent extrêmement
onduleuses [75]. Ce mouvement onduleux est accompagné par l’apparition de dipôles
de dislocations coins et parfois des boucles de dislocations. Ces observations ont
été attribuées à un double cross-slip ayant lieu entre les plans prismatiques et les
plans pyramidaux [12]. Le glissement dévié a été observé dans du zirconium et du
titane purs mais aussi alliés et il est difficile de déterminer s’il s’agit d’une propriété
intrinsèque du métal pur ou d’un effet des éléments d’alliage.
Pour des niveaux de contrainte et de déformation plus importants, on rapporte
aussi l’activation du glissement basal des dislocations vis 〈a〉 [5,79–81]. Ce glissement
se présente comme le résultat d’un durcissement du glissement prismatique. Ceci
entraine une évolution de la microstructure favorisant le glissement dans les plans
2. PLASTICITÉ DU ZIRCONIUM ET DU TITANE 23
CHAPITRE 1. SYNTHÈSE BIBLIOGRAPHIQUE
basaux. Le glissement basal est donc important à température ambiante pour des
hautes déformations et contraintes.
Les trois modes de glissements présentés, glissement prismatique, pyramidal et
basal partagent la même direction 〈a〉. Bien qu’ils soient faciles, ils ne permettent
que la déformation du matériau parallèlement à la direction 〈a〉. Pour accommoder
une déformation hors du plan de base, dans la direction 〈0001〉, d’autres modes de
déformation interviennent notamment le maclage et le glissement des dislocations
de vecteur de Burgers 〈c + a〉 = 1/3[12¯13], pour des températures et des nivaux de
déformation plus hauts [5, 69, 78, 82]. Ces deux modes de déformation ont souvent
été couplés dans la littérature du fait que le glissement 〈c + a〉 est important pour
évacuer la contrainte générée dans la matrice par le maclage [83]. Dans le zirconium
comme dans le titane, le glissement des dislocations 〈c + a〉 a été mis en évidence
dans les plans pyramidaux de première espèce pi1 et de seconde espèce pi2 [69,83,84].
Ce mode de glissement est important dans les métaux HCP et plusieurs études
approfondies sur le sujet existent dans la littérature [83,85–87].
Quant au maclage, la plasticité provenant du maclage dans les deux métaux de
transition est due principalement aux fines macles {112¯1}. Les macles {112¯2} sont
observées surtout à basse température tandis que les macles {101¯1} sont favorisées à
plus hautes températures [88]. Tout comme le glissement des dislocations 〈c+ a〉, le
maclage, bien qu’il participe d’une manière très faible à la déformation plastique dans
ces deux matériaux [89], joue un rôle important du fait qu’il permet une déformation
hors de la direction 〈a〉 [90–94]. Il permet en outre une rotation du cristal conduisant
à l’activation des systèmes de glissement plus faciles.
Pour expliquer la facilité du glissement prismatique par rapport au glissement
basal dans le Zr et le Ti, contrairement à de nombreux métaux HCP, plusieurs
descriptions de la structure de cœur de la dislocation ont été proposées. Le choix
du plan de glissement ainsi que la structure de cœur de la dislocation est souvent
gouverné par la possibilité plus ou moins grande pour une dislocation de s’étaler
dans ce plan, et donc par l’existence d’une faute d’empilement stable dans ce plan
et par son énergie [54]. Une faute d’empilement stable intrinsèque à la structure
HCP, existe dans le plan basal [95]. Un modèle de dissociation de la dislocation 〈a〉








Cependant cette dissociation ne permet pas d’expliquer le glissement facile pris-
matique dans le zirconium et le titane. Dans le plan prismatique, aucune faute
d’empilement stable ne peut être déduite par symétrie [31]. Plusieurs schémas de
dissociation ont été proposés, notamment celui de Tyson déduit à partir d’un modèle








L’énergie de cette faute d’empilement n’a pas été calculée, et sa détermination né-
cessite des calculs atomistiques. En comparant le ruban de faute prismatique à une
24 2. PLASTICITÉ DU ZIRCONIUM ET DU TITANE
CHAPITRE 1. SYNTHÈSE BIBLIOGRAPHIQUE
Figure 1.10 – Modèle de dissociation de la dislocation vis 〈a〉 proposé par Naka
[14]. (a) configuration sessile, (b) configuration glissile dans le plan prismatique, (c)
configurations glissiles dans le plan pyramidal pi1.
structure cubique centrée, Regnier et Dupouy ont également proposé une dissocia-








Cependant, l’existence d’une telle faute stable n’a jamais été démontrée. Un autre
modèle de dissociation a été proposé pour prendre en compte l’activation du glisse-
ment pyramidal pi1 et le glissement basal [96]. Ce modèle suppose l’existence d’une
configuration sessile où la dislocation possède une structure de cœur non planaire
dissocié simultanément en trois partielles dans le plan prismatique et basal ou pris-
matique et pyramidal . Afin d’expliquer le glissement facile prismatique ainsi que le
glissement dévié des dislocations vis 〈a〉 du plan prismatique vers le plan pyramidal
pi1 observés dans le titane, Naka suggère également une structure de cœur sessile
(voir Fig. 1.10(a)), pouvant se transformer facilement en une configuration glissile
soit dans le plan prismatique (voir Fig. 1.10(b)), soit dans les plans pyramidaux pi1
(voir Fig. 1.10(c)) [14]. Le scénario est en accord avec les observations microsco-
piques [13, 76], cependant le schéma de dissociation n’a jamais été démontré.
Une tentative de détermination de la structure de cœur des dislocations 〈a〉 pris-
matiques en microscopie à haute résolution a été possible pour les dislocations de
type coin et a montré une structure de cœur plutôt plane [97]. Cependant l’observa-
tion des dislocations vis n’a pas été possible du fait de leur faible contraste. De plus,
aucune faute d’empilement stable n’a pu être observée expérimentalement dans le
plan prismatique, d’où la nécessité d’une vérification de l’existence d’une telle faute
ainsi qu’une détermination exacte de la structure de cœur des dislocations vis 〈a〉
grâce aux calculs atomistiques.
2.2 Fautes d’empilement et structures de cœur de la disloca-
tion
Parmi les premiers calculs atomistiques de la structure de cœur de la dislocation
vis 〈a〉 on cite les travaux de Bacon et Martin [98] dans les métaux HCP. À par-
tir d’un potentiel de type Lennard-Jones ils obtiennent la structure de cœur basale
correspondant à la dissociation en partielles de Shockley prédite par les énergies de
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faute d’empilement. De plus, une autre structure de cœur non planaire de la disloca-
tion 〈a〉, où cette dernière s’étend à la fois dans le plan prismatique et le plan basal
est obtenue. Cependant, ces résultats n’expliquent pas le glissement facile des dislo-
cations vis dans les plans prismatiques. Les études montrent que ce potentiel ainsi
que tous les potentiels du type interaction de paires et du type forces centrales (par
exemple le potentiel de Finnis-Sinclar, les potentiels EAM) sous-estiment l’énergie
de faute d’empilement basale et sont incapables de prédire une faute prismatique
plus stable que la faute basale [99–101]. Ceci est dû au fait que ces potentiels ne
prennent pas en compte le caractère non central de l’interaction atomique dans les
métaux de transition en général et dans le Ti et le Zr en particulier, émanant de la
contribution significative des électrons de la couche d [33].
En utilisant un potentiel issu du modèle de liaisons fortes dans le Ti, Legrand
obtient une dislocation vis 〈a〉 étalée dans le plan prismatique [102]. L’énergie de
la faute d’empilement basale obtenue avec ce modèle étant relativement élevée, la
dislocation préfère donc s’étaler dans le plan prismatique [54]. Cependant la struc-
ture de cœur obtenue est non planaire présentant toujours un petit étalement dans
le plan basal. D’autres travaux ont suivi ensuite, utilisant des potentiels issus égale-
ment d’un modèle de liaisons fortes développé pour le titane [103,104] et ont conduit
à un étalement prismatique de la dislocation vis plus stable que la dissociation en
partielles de Shockley dans le plan basal du fait de l’énergie élevée de la faute d’em-
pilement basale stable. L’avantage d’un tel modèle énergétique est qu’il prend en
compte le caractère angulaire de la liaison interatomique contrairement aux autres
modèles présentés auparavant [40,107]. Le fait que les interactions atomiques soient
non centrales émane de la contribution des électrons de la couche d dans les métaux
de transition. Toutefois, la structure de cœur prismatique de la dislocation obtenue
présente toujours un caractère non planaire dû à un étalement partiel dans le plan
basal, et ne permet donc pas d’expliquer le glissement prismatique supposé facile
des dislocations vis 〈a〉.
Le développement de la méthode de l’atome immergé (Embedded Atom Me-
thod) [105] a donné lieu à plusieurs calculs atomistiques récents pour le Zr. Ces
travaux ont permis l’obtention d’une structure de cœur prismatique plane de plus
basse énergie résultant d’une faute d’empilement prismatique plus stable que la faute
intrinsèque basale avec un rapport énergétique acceptable [10, 15,106]. Le potentiel
EAM prédit néanmoins une dissociation basale aussi mais elle est métastable avec
une énergie plus haute que la dissociation prismatique. Dans le cas du titane, les
calculs effectués en utilisant des potentiels inter-atomiques de type EAM à force
centrale et de type EAM modifié conduisent à des résultats différents, où les poten-
tiels employés échouent à prédire une faute d’empilement prismatique de plus basse
énergie et à fournir une bonne description des constantes élastiques dans le métal
de transition [17,107]
C’est avec le développement des calculs ab initio qu’on a pu accéder à une des-
cription précise de la structure de cœur de la dislocation ainsi qu’une étude appro-
fondie des fautes d’empilement stables dans les différents plans cristallographiques
de la structure HCP dans le Zr et le Ti. Les calculs ab initio révèlent une struc-
ture de coeur de plus basse énergie de la dislocation vis 〈a〉 ayant un étalement
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Figure 1.11 – Structure de coeur de la dislocation vis 〈a〉 étalée dans le plan
prismatique calculée en ab initio avec (a) PWSCF et (b) Siesta et (c) avec un
potentiel empirique EAM [10].
purement prismatique (voir Fig. 1.11) dans le Zr et le Ti [10, 16–18, 107]. Cette
structure planaire découle de l’existence d’une faute prismatique stable permettant
la dissociation de la dislocation en deux partielles vis de vecteur de Burgers ~a/2
chacune [10,15,17,107,108]. Dans le zirconium comme dans le titane, la faute d’em-
pilement prismatique présente une énergie (13.1 meV/Å2 pour le zirconium et 15.6
meV/Å2 pour le titane) voisine de celle de la faute intrinsèque basale (13.2 meV/Å2
dans le Zr et 16.1 meV/Å2 pour le Ti) [10,17,107]. Cependant, la structure de cœur
basale de la dislocation se révèle non stable en ab initio dans les deux métaux de tran-
sition, contrairement aux résultats obtenus par les potentiels inter-atomiques [10,18].
Une telle configuration est donc un artefact des potentiels, résultant des interactions
à force centrale. Cette description de la structure de cœur est en accord avec les ob-
servations microscopiques dans le zirconium et dans le Ti [20]. La dissociation de
la dislocation conduit à une faible friction du réseau permettant d’expliquer le glis-
sement facile de la dislocation vis 〈a〉 dans les plans prismatiques. La barrière de
Peierls pour le glissement prismatique a été calculée dans le zirconium et vaut en
effet 0.4 meV/Å [10].
La structure de coeur de la dislocation vis 〈a〉 dépend de la position initiale d’in-
troduction du champ de déplacements atomiques. En effet, les calculs atomistiques
ab initio et avec un potentiel empirique pour le titane révèlent une possibilité de
l’existence d’une configuration métastable de la dislocation où cette dernière a un
cœur non planaire avec un étalement dans plusieurs plans à la fois, en fonction de
la position initiale de la dislocation [16–19].
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Conclusion
Les calculs atomistiques dans le zirconium et le titane purs sont en accord
avec les travaux expérimentaux confirmant un glissement principal facile
prismatique grâce à une structure de cœur planaire complètement étalée
dans le plan prismatique. Les expériences montrent aussi un glissement dé-
vié possible dans les plans pyramidaux pi1 thermiquement activé ainsi qu’un
glissement basal plus difficile. Cependant, les travaux de simulation exis-
tants ne permettent pas d’expliquer ces deux glissements. Ceci fera donc
l’objet des chapitres 3 et 4. Ces observations expérimentales sont valables
pour le zirconium et le titane purs. Néanmoins, l’expérience montre que
l’addition des éléments d’alliage dans le matériau modifie le comportement
des dislocations.
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2.3 Durcissement par ajout des éléments d’alliages
Les expériences montrent que la présence d’impuretés notamment l’oxygène, le
souffre, l’azote, l’étain et l’hydrogène dans le zirconium et le titane affecte les modes
de déformation du matériau modifiant ainsi ses propriétés mécaniques [1, 6, 8, 46,
70, 109]. Ces impuretés peuvent être de type substitutionnel comme l’étain et le
niobium, ou interstitiel comme l’oxygène, l’azote, le souffre et l’hydrogène. L’ajout
ou l’élimination de ces éléments est souvent un moyen pour améliorer les propriétés
d’un matériau donné. Dans le zirconium par exemple, les concentrations des éléments
comme le Hf, Cd, W et Co doivent être contrôlées du fait de leur impact sur les
propriétés nucléaires du matériau. Par contre les éléments comme O, Sn, S et Nb
sont employés pour améliorer la résistance à la corrosion et les propriétés mécaniques
du matériau [1].
L’étain est un élément substitutionnel qui, en plus de son utilité pour limiter
l’effet dégradant de l’azote sur la résistance à la corrosion dans les alliages de Zr,
présente un effet durcissant [110–112]. Ceci a été mis en évidence dans quelques
travaux montrant que l’ajout de l’étain diminue la vitesse du fluage et augmente
la limite d’écoulement dans le Zr. Cependant cet effet durcissant est plus marqué à
haute température et reste moins fort que le durcissement par l’oxygène.
L’ajout des éléments interstitiels (O, C, N et S) influence fortement le compor-
tement plastique du zirconium et du titane [20, 113, 114]. Dans le titane, le durcis-
sement est souvent attribué à l’ajout combiné du carbone, de l’azote et de l’oxy-
gène [72,115,116]. On définit souvent une concentration équivalente (O+2N+0.75C)
pour décrire la variation du durcissement en fonction de la teneur en impuretés.
Contrairement à ce qu’on peux déduire de cette relation, certains travaux montrent
néanmoins que l’effet durcissant de l’azote dans le titane est plus important que celui
de l’oxygène [72]. Cette différence a été remarquée dans le zirconium aussi [72,116].
L’effet durcissant du carbone a été beaucoup moins étudié dans le zirconium [117].
Quant au souffre, son effet durcissant a été découvert récemment dans le zirco-
nium [118–121] et représente déjà un grand intérêt dans l’industrie nucléaire [122].
Dans les alliages industriel de zirconium, l’ajout de l’azote affecte sévèrement
la résistance du matériau à la corrosion, une propriété importante dans l’industrie
nucléaire [1]. Sa teneur dans ces alliages doit être donc contrôlée. L’oxygène est ainsi
un bon suppléant pour le durcissement du matériau par solution solide.
Les alliages de zirconium et de titane sont capables de dissoudre jusqu’à 30
% at d’oxygène en solution interstitielle où les atomes d’oxygène occupent les sites
octaédriques [123]. L’ajout d’une grande teneur d’oxygène réduit la ductilité du
matériau. Par conséquent, dans les alliages commerciaux de zirconium la teneur
en oxygène, souvent, ne dépasse pas les 1500 ppm. L’ajout d’une faible quantité
d’oxygène (1%at) entraine un effet durcissant très marqué dans le matériau (50
MPa) [72]. Ce durcissement se produit par une interaction entre les dislocations et
les atomes d’oxygène.
Les observations microscopiques des monocristaux de zirconium et de titane
contenant différentes teneurs en oxygène (allant jusqu’à 6000 ppm) et à des tempé-
ratures différentes allant jusqu’à 600 K montrent que l’ajout de l’oxygène augmente
considérablement la dépendance en température de la limite élastique du matériau
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Figure 1.12 – Traces onduleuses du glissement prismatique des dislocations vis
dans du zirconium contenant 4.2 at % d’oxygène et déformé à 300 K. La figure est
issue de la référence [6].
spécialement à basse température [8,124,125]. En dessous de 300 K, la déformation
plastique est gouvernée par l’interaction entre les dislocations et les atomes intersti-
tiels d’oxygène. Dans le cas du zirconium, le mécanisme suggéré est thermiquement
activé où la dislocation en mouvement franchit l’atome d’oxygène. Une énergie d’ac-
tivation de 1 eV a été estimée [124]. Au-dessus de 600 K, on a remarqué que les
atomes d’oxygène deviennent transparents au passage des dislocations [8].
En accord avec ces observations, le même comportement a été aussi noté dans
des monocristaux d’alliages commerciaux de zirconium et de titane [72, 125, 126].
Un mécanisme de durcissement a été proposé pour les alliages de zirconium consis-
tant en une augmentation de la barrière de formation des paires de décrochements
due à l’ajout de l’oxygène. Les dislocations glissent en franchissant la barrière de
Peierls [109, 127, 128]. En accord avec les études des monocristaux de zirconium,
une énergie d’activation en dessous de 300 K a été estimée de 1.1 eV [128]. Cette
énergie d’activation a été montrée indépendante de la concentration d’oxygène dans
le matériau [109].
Des investigations semblables faites sur des polycristaux de Zr et de Ti avec
différentes teneurs d’oxygène ainsi que des polycristaux d’alliages commerciaux de
zirconium et de titane indiquent également que l’ajout de l’oxygène affecte le mode
de déformation [6, 7, 11]. En effet, les observations microscopiques montrent que les
traces rectilignes du glissement prismatique se transforment en traces onduleuses
(voir Fig. 1.12), indiquant du glissement dévié dans les plans pi1 de plus en plus
fréquents lorsque la teneur en oxygène dans le matériau augmente. De plus, on
observe aussi l’activation plus fréquente des glissements secondaires pyramidal pi1
(voir Fig. 1.13) et basal, tandis que le durcissement sur le glissement prismatique
s’accentue en augmentant la concentration de l’oxygène [13,46,70,109,129,130].
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Figure 1.13 – Traces de glissement des dislocations vis dans du zirconium contenant
4.2 at % d’oxygène. B indique le glissement dans les plans prismatiques (101¯0),
tandis que A et C indiquent le glissement dans les plans pyramidaux (1¯101) et
(101¯1) respectivement.La figure est issue de la référence [6].
Une première explication analytique a été donnée pour rationaliser ce glissement
dévié pyramidal dans le cas du titane, basée sur une interaction répulsive entre la
dislocation et l’atome d’oxygène [11]. En effet, le parcours moyen de la dislocation
dans un plan pyramidal est plus long que celui dans le plan prismatique et basal en
présence de l’oxygène. Ceci résulte du fait que seulement la moitié des sites intersti-
tiels octaédriques sont présents dans le plan pyramidal tandis que dans le plan basal
et le plan prismatique tous les sites interstitiels sont présents. Les atomes d’oxygène
gênent le passage de la dislocation dans ces deux plans favorisant ainsi le glissement
dévié dans les plans pi1. De plus, lorsque la dislocation passe par un atome d’oxygène,
ce dernier se retrouve sur une arête d’un site octaédrique hautement énergétique ce
qui défavorise cet événement limitant ainsi la mobilité de la dislocation.
En accord avec ces observations, d’autres travaux faits sur des monocristaux de
titane montrent l’existence de dipôles de dislocations coins, indices d’un glissement
dévié double dans les plans pyramidaux pi1 [12, 14]. En se basant sur le modèle de
Naka pour la dissociation de la dislocation 〈a〉 dans le Ti décrit dans la section pré-
cédente, une deuxième explication consistant en une interaction de nature chimique
entre l’atome d’oxygène et la dislocation a été proposée pour des faibles concentra-
tions d’oxygène à basses températures [12–14]. Celle-ci génère ainsi un changement
de la structure de cœur. La structure de la faute prismatique dans un cristal HCP a
été souvent comparée à une structure BCC [31]. Naka et al. suppose que l’oxygène
étant un élément α-stabilisateur, s’oppose à la dissociation prismatique et favorise
la dissociation pyramidale. Ceci explique l’observation d’une friction du réseau plus
large pour le glissement prismatique à des concentrations en oxygène supérieures
à 1500 ppm [71]. Simultanément, la configuration sessile pyramidale devenue plus
favorable facilite ainsi le glissement dévié pyramidal.
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Pour des teneur en oxygène plus importante et à hautes températures, on constate
qu’un ordre local s’établit entre les atomes d’oxygène [128,131]. Dans le cas du zirco-
nium, il a été observé que les atomes d’oxygène peuvent s’associer en paires qui vont
interagir avec les dislocations vis et coins entrainant ainsi un durcissement [132].
Dans ce contexte, Elssner et Ruano ont étudié le durcissement par solution solide
d’oxygène dans les alliages de zirconium et ils ont distingué deux mécanismes diffé-
rents. Au-dessous de 300 K, la déformation est contrôlée par l’interaction entre la
dislocation et les atomes d’oxygène en solution solide. Au-dessus de 300 K, la limite
élastique est déterminée par le franchissement d’amas d’oxygène de diamètre 6 nm
séparés par 76 nm dans le plan de glissement [128].
Dans le cas du titane, en utilisant le modèle de Naka pour la dissociation de
la dislocation 〈a〉, Sob a proposé deux modèles de durcissement en fonction de la
température. Le premier est décrit par l’interaction de la dislocation avec un seul
oxygène en interstitiel favorisé à basse température tandis que le deuxième est décrit
par l’interaction de la dislocation avec une rangée d’atomes d’oxygène interstitiels
[96].
Le durcissement par solution solide a toujours été lié dans la littérature au
vieillissement dynamique [1]. Le vieillissement par écrouissage est souvent associé
à la formation d’une structure cellulaire de dislocations. Ceci a été observé dans les
alliages de zirconium-oxygène [132]. Le vieillissement se produit par la ségrégation
des atomes d’oxygène dans les murs de la structure cellulaire développée dans les
matériaux écrouis à des températures entre 520 et 720 K, ce qui limite le mouve-
ment des dislocations. Ainsi la densité des dislocations produites est proportionnelle
à la quantité d’oxygène existant dans le matériau [127, 132, 133]. Les études pos-
tulent aussi que les dislocations peuvent être saturées en oxygène même à très basse
concentration. Une concentration critique d’oxygène a été estimée à 30 ppm [133].
On a observé également que les traces de glissement des dislocations deviennent
onduleuses dans les domaines vieillis par écrouissage indiquant du glissement dévié.
Aucune étude n’a cependant évoqué l’existence de l’effet de Portevin-Le Chatelier
dans les alliages de zirconium, ce qui laisse penser que l’interaction entre la disloca-
tion et les impuretés d’oxygène est faible [127].
Dans les alliages de titane-oxygène, un durcissement très important noté dans
des monocristaux à hautes teneurs en oxygène (6960 ppm) a été attribué aussi au
vieillissement dynamique, dû à la ségrégation des solutés d’oxygène et du carbone
dans les dislocations [71].
Comme la déformation plastique dans les matériaux cristallins est principale-
ment produite soit par le glissement des dislocations soit par le maclage, l’influence
de l’oxygène en soluté sur l’activité du maclage a été étudiée aussi dans la littérature.
Les observations montrent que dans le zirconium comme dans le titane, l’oxygène a
un effet inhibiteur sur l’activation des macles [130,134]. Cet effet inhibiteur est moins
marqué pour certains systèmes de maclage, notamment pour les macles {112¯1}, que
pour d’autres [135, 136]. Cependant cette influence n’est pas très significative pour
expliquer le durcissement dans les deux alliages [137].
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Conclusion
En se basant sur les observations ci-dessus, on peut conclure que le durcisse-
ment s’explique dans tous les cas par une interaction entre la dislocation et
l’atome d’oxygène qui est a priori de nature chimique affectant la structure
de cœur et non pas de nature élastique [72, 75]. Une meilleure caractérisa-
tion de cette interaction fait donc appel à des calculs atomistiques prenant
en compte ces effets électroniques.
L’effet des impuretés sur le mouvement des dislocations a déjà été étudié en
simulation atomique. On cite notamment les travaux de Domain et al. pour
déterminer l’effet de l’hydrogène sur le glissement des dislocations dans le
Zr [15,138].
Quant à l’oxygène, des calculs atomistiques étudiant l’effet durcissant de
l’oxygène dans les alliages de zirconium et de titane n’ont jamais été faits
pour l’instant. Ceci fera l’objet des chapitres 5 et 6.
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CHAPITRE 2
OUTILS DE MODÉLISATION
Dans ce travail, nous avons fait appel à deux modèles énergétiques pour modéli-ser à l’échelle atomique la plasticité des métaux hexagonaux. Nous présentons
dans ce chapitre ces deux modèles énergétiques ainsi que les différents outils de
modélisation mis en œuvre pour effectuer ce travail.
1 Simulations atomiques
La modélisation d’un défaut à l’échelle atomique se base principalement sur des
simulations atomiques de systèmes contenant N atomes de positions Xn chacune
connues. La modélisation des interactions atomiques peut se faire suivant deux ap-
proches différentes : soit une approche classique, reposant sur un potentiel empirique,
en partant d’un modèle simple d’interactions inter-atomiques, soit une approche
quantique ab initio, en partant de la description de la structure électronique de
l’élément étudié. La minimisation de l’énergie potentielle du système par rapport
aux positions atomiques permet alors d’obtenir la structure d’équilibre ainsi que
l’énergie du défaut étudié.
1.1 Calculs ab initio
Les méthodes ab initio permettent de déterminer la structure électronique du
système étudié et son énergie totale en tenant compte uniquement de la nature des
atomes et sans aucun paramètre ajustable, d’où le nom ab initio. Le principe des
calculs repose sur la résolution simplifiée de l’équation de Schrödinger (éq. 2.1) :
Hψ = Eψ (2.1)
avec ψ la fonction d’onde du système et H l’Hamiltonien du système.
Ceci étant un problème à N corps qui ne peut pas être résolu, il est donc nécessaire
d’appliquer quelques approximations. La première est celle de Born-Oppenheimer
permettant de réduire le nombre de variables en séparant les variables qui évoluent
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rapidement (les électrons) des variables qui varient très lentement (les noyaux). L’Ha-
miltonien total est donc décomposé en deux Hamiltoniens effectifs pour les ions et
les électrons respectivement. L’introduction de la Théorie de la Fonctionnelle de la
Densité par Hohenberg et Kohn [139] ramène ensuite la résolution du problème à
N électrons à la résolution d’un problème à une seule variable, qui est la densité
d’état électronique. Grâce aux travaux de Kohn et Sham [140], le problème est donc
reformulé de manière à traiter les électrons indépendamment les un des autres, en
supposant que chaque électron est placé dans un potentiel effectif qui dépend uni-
quement de la densité électronique. Le problème étant simplifié, il est donc possible
de le résoudre numériquement.
Les méthodes ab initio permettent de traiter typiquement une centaine d’atomes,
et dépassent rarement un millier d’atomes. Bien qu’ils soient précis, il s’agit de calculs
lourds nécessitant en général un grand nombre de processeurs, et coûteux en temps
de calcul. De plus ce modèle énergétique fait appel à plusieurs approximations dont
le choix doit être validé en fonction du problème traité.
1.2 Calculs en potentiel empirique
Comme les calculs ab initio sont relativement coûteux et limités en nombre
d’atomes, les potentiels empiriques représentent des modèles moins sophistiqués
permettant le traitement d’un nombre d’atomes plus grand. Un potentiel empi-
rique inter-atomique est un modèle énergétique simple décrivant les interactions
inter-atomiques, obtenu par l’ajustement d’un certain nombre de paramètres sur des
grandeurs connues, notamment le paramètre de maille et les constantes élastiques.
Il existe différents types de modèles pour modéliser les interactions atomiques dont
on cite par exemple le modèle de la force centrale [100,141], le modèle de la liaison
forte [142,143] ou encore le Modèle de l’Atome Entouré EAM [105], qui sera utilisé
dans ce travail. Bien que les potentiels empiriques permettent des calculs rapides
et pour un nombre d’atomes beaucoup plus considérable, la précision des résultats
dépend fortement du modèle choisi pour décrire les interactions inter-atomiques et
de l’ajustement du potentiel.
1.3 Types de simulations
1.3.1 Statique moléculaire
Dans ce type de simulations les calculs se font à 0 K. Aucune énergie thermique
n’est apportée au système. La minimisation de l’énergie potentielle par rapport à
la position des atomes permet de trouver la structure atomique de l’état d’équilibre
du système, minimisant l’énergie. L’algorithme de minimisation le plus courant est
le gradient conjugué [37] car il est rapide et efficace. Mais, cet algorithme permet de
trouver seulement le minimum local le plus proche de l’état initial et il ne conduit
pas nécessairement au minimum absolu correspondant à l’état fondamental.
Cette méthode peut être utilisée avec un potentiel empirique comme en ab initio.
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1.3.2 Calcul de barrière
Ces calculs se font en général en utilisant la méthode de statique moléculaire.
Il s’agit de déterminer la barrière d’énergie à franchir pour qu’un système passe
d’un puits d’énergie potentielle correspondant à une configuration stable, à un autre
puits voisin. Par exemple, cette méthode permet de calculer la barrière de Peierls,
celle qu’une dislocation doit franchir pour glisser le long d’un plan atomique. On
peut ensuite déduire de cette barrière la contrainte de Peierls, contrainte à appliquer
pour annuler la barrière et permettre ainsi à la dislocation de glisser sans activation
thermique. Plusieurs méthodes sont possibles dont deux qui sont les plus courantes :
la méthode de relaxation sous contrainte (drag method) et la méthode NEB (Nudged
Elastic Band) [144]. Les deux méthodes nécessitent un état d’équilibre initial et final
bien définis.
La méthode Drag
C’est la méthode la plus simple et intuitive. Elle consiste à fixer une direction
correspondant à un degré de liberté qui définit la coordonnée de réaction, et mini-
miser l’énergie du système dans l’hyper-plan qui lui est orthogonal [37]. On définit la
coordonnée de réaction (0 ≤ ζ ≤ 1) comme une interpolation linéaire des positions
atomiques entre l’état initial et l’état final donnée par :
ζ( ~X) =
( ~X − ~Xi).( ~XF − ~Xi)
|| ~XF − ~Xi||2
(2.2)
où ~X est un vecteur de dimension 3N définissant les positions atomiques siN désigne
le nombre d’atomes dans le système. Cette méthode part d’un état initial et final
en équilibre et construit un chemin initial par interpolation linéaire entre ces deux
états. Le choix de la coordonnée de réaction doit être judicieux et peut décider de la
validité du calcul. Un mauvais choix de la coordonnée de réaction peut mener à des
résultats aberrants, notamment des discontinuités le long du chemin final obtenu.
La méthode n’est alors pas applicable dans tous les cas.
La méthode NEB
Cette méthode est plus lourde mais elle permet généralement d’éviter le pro-
blème de discontinuité évoqué pour la méthode Drag. Elle consiste à créer une
série d’images entre un état initial et un état final, connectées entre elles par des
ressorts dans l’espace des configurations [144]. La première et la dernière image cor-
respondant à l’état initial et final en équilibre sont fixées, tandis qu’un algorithme
de minimisation est utilisé pour ajuster le reste des images intermédiaires. Cette
méthode assure la continuité de la barrière, contrairement à la méthode Drag, par
la projection des forces des ressorts reliant les images sur la direction du chemin.
Connaissant approximativement la tangente au chemin trouvé pour chaque image,
elle ne considère que la composante parallèle des forces des ressorts et la composante
perpendiculaire des forces issue du modèle énergétique.
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La méthode NEB donne non seulement la valeur exacte de la barrière, mais
permet aussi de tracer le profil complet de l’énergie le long du chemin révélant ainsi
tous les points col et les minimums qui existent. Cependant, comme toute méthode
simple de minimisation, cette méthode donne le minimum local le plus proche du
chemin initial choisi et ne garantit pas qu’il s’agit du chemin de plus basse énergie.
1.4 Techniques de calculs utilisées
En se basant sur une étude bibliographique, nous avons choisi de mener notre
étude avec deux modèles énergétiques différents que nous comparerons par la suite :
les simulations ab initio et avec un potentiel empirique.
1.4.1 Les calculs Ab initio
Nous utilisons pour les calculs ab initio le code pwscf (Plane-Wave Self Consistent
Field) qui fait partie de la suite quantum espresso [145]. Ce code est basé sur
la théorie de la fonctionnelle de la densité où les électrons de valence sont décrits
par une base d’ondes planes. Notre choix du code pwscf est basé sur la compa-
raison établie par Clouet [10] entre ce code et le code siesta où les électrons de
valence sont décrits par une base localisée simple correspondant à une combinaison
linéaire d’orbitales pseudo-atomiques. Ces travaux montrent que pwscf permet une
meilleure précision et présente une meilleure parallélisation.
Nos calculs ont été faits dans l’Approximation du Gradient Généralisé (GGA)
avec la fonctionnelle d’échange et de corrélation de Perdew, Burke et Ernzerhof
(PBE). Nous avons préféré l’utilisation de la GGA plutôt que la LDA (Approxima-
tion de la Densité Locale) du fait que cette approximation aboutit à un meilleur
accord avec l’expérience pour la prédiction des constantes élastiques et des para-
mètres de maille [146].
Nous utilisons l’approximation du pseudo-potentiel pour les électrons de cœur
tandis que les électrons de valence sont décrits à l’aide d’une base d’ondes planes
en utilisant une énergie de coupure de 28 Ry dans le cas du zirconium et de 48
Ry dans le cas du titane. Les pseudo-potentiels utilisés pour modéliser l’oxygène, le
zirconium et le titane sont de type ultra-doux de Vanderbilt avec les électrons de la
couche 3s et 3p dans le cas du titane et 4s et 4p dans le cas du zirconium, traités
comme semi-cœur. Ces pseudo-potentiels ont donné un bon accord avec l’expérience
pour l’étude des dislocations dans le zirconium [10] et pour l’étude de la diffusion
de l’oxygène dans le titane [147].
Pour la densité d’états électroniques, nous utilisons une fonction d’élargissement
de type Methfessel-Paxton avec un élargissement de 0.3 eV. Tous les calculs sont
faits avec un maillage de points k de 14×14×8 pour la cellule primitive et avec une
densité de points k équivalente pour les boîtes de simulation de taille plus grande. Les
atomes sont relaxés jusqu’à ce que toutes les composantes des forces atomiques soient
inférieures à 10 meV/Å voire 2 meV/Å pour les calculs nécessitant une convergence
stricte. L’influence de ce critère de convergence sera discutée plus tard pour certains
calculs. Ces différents paramètres de calculs ont été optimisés pour l’étude de la
dislocation vis dans le zirconium dans de précédents travaux [10].
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1.4.2 Les calculs en potentiel empirique
Pour les calculs effectués en potentiel empirique dans le zirconium, nous uti-
lisons le potentiel de Mendelev # 3 [148]. Ce potentiel est dérivé de la méthode
EAM (pour Embedded Atom Method) développée par Daw et Baskes [105]. Il s’agit
d’un potentiel dit à plusieurs corps où les forces d’interaction entre deux atomes
dépendent de la distance entre ces deux atomes mais aussi de l’environnement local
au travers d’une fonction d’immersion non-linéaire. Les paramètres de ce potentiel
ont été ajustés pour reproduire entre autres les valeurs ab initio des énergies de
fautes d’empilement prismatique et basale dans le zirconium calculées par Domain
et al. [149].
Les calculs ont été faits avec un critère d’arrêt sur les forces de 0.1 meV/Å. On
utilise un algorithme de minimisation du type "gradient conjugué" pour tous les
calculs sauf les calculs de barrières réalisés avec la méthode NEB où cette dernière
fait appel à un algorithme de minimisation du type "trempe".
Table 2.1 – Propriétés d’un cristal parfait de zirconium calculées par différents
modèles énergétiques de simulations atomiques et comparées aux résultats expéri-
mentaux : paramètre de maille a, rapport c/a de la maille hexagonale, constantes
élastiques relaxées Cij [150] et contribution élastique interne aux constantes élas-
tiques δC12 [10].
Zr Ti
Expt. EAM PWSCF Expt. PWSCF
a (Å) 3.232 3.234 3.230 2.951 2.936
c/a 1.603 1.598 1.601 1.585 1.583
C11 (GPa) 155. 142. 140. 176.1 168.7
C33 (GPa) 172. 168. 168. 190.5 191.9
C12 (GPa) 67. 75. 70. 86.9 89.3
C13 (GPa) 65. 76. 65. 68.3 77.3
C44 (GPa) 36. 44. 26. 50.8 42.5
C66 (GPa) 44. 33.5 35. 44.6 44.6
δC12 (GPa) 5.33 11.5
Avant de commencer, ces deux méthodes ont été testées pour calculer les constantes
élastiques et les paramètres de maille du zirconium dont les résultats sont présentés
dans le tableau 2.1.
2 Calculs de faute d’empilement généralisée
Le but des calculs de faute d’empilement généralisée dans un plan cristallogra-
phique quelconque est d’abord d’étudier la possibilité de dissocier une dislocation
dans ce plan, grâce à l’existence d’une faute d’empilement stable dans ce même plan.
De plus, la détermination de l’énergie de faute permet une description approchée
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du cœur de la dislocation ainsi que de la contrainte de Peierls pour le glissement
dans le plan étudié grâce au modèle de Peierls-Nabarro [151]. Ainsi, les γ-surfaces
peuvent permettre une comparaison des différents systèmes de glissement potentiels
ainsi qu’une prédiction du système le plus facile à activer.
Figure 2.1 – Modèle de construction des boîtes de simulation pour les calculs
de faute d’empilement généralisée. Les vecteurs de périodicité minimale ~u1 et ~u2
définissent la surface de la faute. Le vecteur ~u3 définit la périodicité des boîtes de
simulation hors du plan de la faute. La hauteur h est la distance qui sépare deux plans
de faute. Le repère (x,y,z) correspond au repère utilisé pour la faute prismatique.
Cette méthode a été développée initialement pour l’étude des fautes d’empile-
ment stables dans les BCC [152]. La notion d’une surface γ repose sur la construction
du profil de l’énergie d’une faute d’empilement généralisée dans un plan donné. La
construction de cette surface se fait comme décrit sur la figure 2.1. En partant d’un
cristal parfait, on définit un plan de coupe, et on fait glisser suivant ce plan les deux
blocs l’un par rapport à l’autre suivant un vecteur de translation ~f [31]. Ce vecteur
~f , appelé vecteur faute, sera une fraction d’un vecteur du réseau. Afin de maintenir
le cristal dans la structure de la faute, la relaxation des atomes n’est permise que
selon la direction perpendiculaire au plan de la faute. En répétant la même procé-
dure pour différents vecteurs faute ~f on arrive à tracer une surface qui représente
l’énergie de faute d’empilement par unité de surface pour un plan de coupe donné.
Cette surface est appelée surface γ. Afin de pouvoir appliquer les conditions aux
limites périodiques en n’introduisant qu’une seule faute dans la cellule, le vecteur
de périodicité hors du plan de la faute sera modifié de la même quantité que le
vecteur faute appliqué (voir Fig. 2.1). Ceci permet de ne pas introduire des surfaces
libres dans la boîte de simulation. Les conditions aux limites périodiques entrainent
une succession d’images périodiques de plans de fautes séparés par une distance h
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les uns des autres, où h correspond à la hauteur de la cellule. Cette hauteur doit
être optimisée afin d’éviter les interactions éventuelles entre la faute et ses images
périodiques sans conduire à un système contenant un très grand nombre d’atomes.
Afin de mieux comprendre l’usage et l’utilité de cette technique, deux exemples
seront décrits ci-dessous où le plan prismatique et le plan basal seront étudiés dans
le zirconium pur. Ces deux plans correspondent aux plans principaux de glissement
observés dans les métaux HCP [20,31].
2.1 Faute d’empilement généralisée dans le plan prismatique
La γ-surface prismatique a été déjà calculée dans la littérature en ab initio et avec
des potentiels empiriques [10, 15, 106, 108]. La figure 2.2 présente une comparaison
entre la γ-surface calculée en ab initio et celle calculée avec le potentiel empirique de
Mendelev que nous utiliserons par la suite. La méthode et les paramètres de calculs
sont fournis dans les travaux de Clouet [10].
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Figure 2.2 – Faute d’empilement généralisée dans le plan prismatique (101¯0) cal-
culée (a) en ab initio et (b) en potentiel empirique EAM [10]. Les flèches indiquent
le vecteur de Burgers des dislocations partielles correspondant à une dissociation
dans le plan prismatique. Les lignes de niveau dans la projection sont séparées de
75 mJ.m−2.
La γ-surface calculée en ab initio (Fig. 2.2(a)) montre un minimum local d’éner-
gie correspondant au vecteur faute ~f = a/6[12¯10]. Il s’agit d’une faute d’empilement
stable [10], dont l’énergie a été déjà calculée dans la littérature [15, 153] (voir Tab.
2.2). Les travaux de Domain et al. [15] prédisent une énergie de faute plus faible
que les travaux de Clouet [10] et de Udagawa et al. [153] ; ce qui s’explique par un
effet de taille de la boite de simulation [153]. Cette faute stable indique la possibilité
de dissociation de la dislocation de vecteur de Burgers a/3[12¯10] en deux partielles
de vecteur de Burgers a/6[12¯10] chacune. Cette dissociation a été en effet démon-
trée stable pour la dislocation vis 〈a〉 en simulations atomiques dans des travaux
précédents [10, 15], expliquant ainsi le glissement principal facile prismatique des
dislocations vis observé dans le zirconium [20].
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Table 2.2 – Énergies de fautes d’empilement prismatique et basale calculées en ab
initio.
EAM [10] PWSCF [10] VASP [153] VASP [15]
γP (mJ m−2) 135. 211. 197. 145.
γb (mJ m−2) 198. 213. 227. 200.
La γ-surface calculée avec le potentiel EAM présente quelques différences. Cette
dernière prédit une faute d’empilement stable légèrement décalée de la position de
la faute obtenue en ab initio, dont le vecteur faute est a/6[12¯10]+αc[0001] avec α =
0.14. Un tel minimum conduit à une dissociation de la dislocation 〈a〉 en partielles
présentant une composante orthogonale au vecteur de Burgers de la dislocation
parfaite. Ceci est un artefact de tous les potentiels à force centrale [31,106], du fait
que ces potentiels ne prennent pas en compte le caractère angulaire de l’interaction
inter-atomique dans le Zr. De plus, le potentiel de Mendelev sous-estime l’énergie de
cette faute d’empilement prismatique stable, donnant une valeur E = 135 mJ m−2
plus basse que celle obtenue en ab initio E = 211 mJ m−2. Ceci est dû au fait que le
potentiel a été ajusté sur les résultats ab initio de Domain et al. qui sous-estiment
eux aussi l’énergie de faute prismatique [15].
2.2 Faute d’empilement généralisée dans le plan basal
En se basant sur les mêmes travaux [10], nous comparons maintenant la faute
d’empilement généralisée dans le plan basal calculée en ab initio et celle calculée
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Figure 2.3 – Faute d’empilement généralisée dans le plan basal (0001) calculée (a)
en ab initio et (b) en potentiel empirique EAM [10]. Les flèches indiquent le vecteur
de Burgers de dislocations partielles correspondant à une dissociation dans le plan
basal et la ligne discontinue indique la direction [11¯00]. Les lignes de niveau dans la
projection sont séparées de 50 mJ.m−2.
Les γ-surfaces montrent l’existence d’un minimum local d’énergie correspondant
42 2. CALCULS DE FAUTE D’EMPILEMENT GÉNÉRALISÉE
CHAPITRE 2. OUTILS DE MODÉLISATION
à un vecteur faute 1/3[11¯00]. Ce minimum d’énergie est plus profond dans le cas
des résultats EAM [10]. Cette faute stable correspond à la faute intrinsèque I2 du
plan basal prédite par symétrie dans les matériaux HCP [31]. L’existence d’une telle
faute traduit la possibilité de dissociation de la dislocation en partielles de Shokley
dans le plan basal. Cette dissociation a été obtenue pour la dislocation vis 〈a〉 avec
les calculs en potentiels empiriques [10, 15, 106]. Cependant les résultats ab initio
montrent qu’il s’agit d’un artefact du potentiel et que cette configuration basale
de la dislocation vis 〈a〉 n’est pas stable. De plus, le potentiel de Mendelev prédit
aussi un deuxième minimum d’énergie sur la direction [11¯00] qui correspond à un
maximum d’énergie dans le cas des résultats ab initio.
À travers ces deux exemples nous avons mis en évidence l’utilité des calculs de
surfaces γ pour l’étude de la structure de cœur des dislocations. Ces calculs ont
permis d’expliquer la facilité du glissement prismatique des dislocations vis dans le
zirconium par l’existence d’une faute d’empilement stable dans le plan prismatique
entrainant la dissociation de la dislocation en deux partielles de structure de cœur
plane prismatique. Les γ-surfaces ont confirmé aussi l’existence de la faute basale
intrinsèque aux métaux HCP dans le zirconium, mais avec une énergie de faute plus
haute que celle de la faute prismatique (voir Tab. 2.2). De plus, ces deux exemples
ont permis de montrer les capacités et les limites du potentiel empirique EAM de
Mendelev. Ce dernier prédit la stabilité de la faute prismatique par rapport à la
faute basale, par contre il manque de précision quant à la position et la valeur des
extrema prédits. Par conséquent, les résultats de ce potentiel seront considérés avec
précaution dans les travaux qui suivent.
Bien que les calculs de faute d’empilement généralisée soient un moyen éclaireur
sur la facilité du glissement dans les plans étudiés, une modélisation atomique de
la structure de cœur de la dislocation est nécessaire, du fait que les γ surfaces ne
permettent pas de tout expliquer.
3 Modélisation des dislocations
Le glissement d’une dislocation est intimement lié à sa structure de cœur. Bien
que la théorie de l’élasticité permette d’étudier les propriétés des dislocations [28],
notamment les interactions à longues distances, cette dernière est inapplicable pour
l’étude de la région du cœur là où les déformations sont plus importantes. Les mé-
thodes de simulation atomique représentent donc un outil complémentaire permet-
tant une modélisation là où la théorie de l’élasticité ne s’applique pas.
Modéliser les dislocations, qu’elles soient de type vis ou coin, en utilisant les tech-
niques de simulations atomiques, nécessite certains soins particuliers, notamment
pour le choix des conditions aux limites, à cause de deux caractéristiques principales
de la dislocation. La première est que l’insertion d’une dislocation dans une cellule
de simulation introduit une discontinuité dans le cristal correspondant à son vecteur
de Burgers. Cette discontinuité pose des problèmes de raccordement pour appliquer
les conditions aux limites périodiques, comme le montre par exemple la figure 2.4(a)
représentant une dislocation coin. On voit que le demi plan supplémentaire empêche
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(a) (b)
Figure 2.4 – Représentation schématique (a) d’une dislocation coin isolée et (b)
d’un dipole de dislocations coins.
de raccorder périodiquement la boîte de simulation dans la direction ~y sans créer
d’autres défauts. La deuxième propriété est que la dislocation génère une déforma-
tion élastique à longue distance s’atténuant suivant une fonction qui varie en 1/r.
Ce champ élastique contribue à l’énergie totale du système et ne peut être négligé
dans les simulations atomiques, notamment en ab initio où les boites de simulation
sont petites.
Différentes méthodes ont été développées pour résoudre ce problème lié au choix
des conditions aux limites optimales pour modéliser des dislocations [154,155]. Une
manière simple pour résoudre ce problème est d’introduire des surfaces dans la boite
de simulation. Pour simuler une dislocation rectiligne isolée une boite cylindrique
infinie est utilisée dont on maintient les atomes de bord fixés et on ne relaxe que la
zone centrale contenant la dislocation. Cette méthode néglige cependant les effets
de la structure de cœur de la dislocation sur le champ élastique en fixant les atomes
de bord. Une deuxième méthode a été donc développée [155] utilisant des bords
flexibles où les atomes de bord seront gérés par la fonction de Green élastique [156].
Cette méthode a permis d’étudier les coeurs de dislocations et de calculer correcte-
ment la contrainte de Peierls avec un nombre limité d’atomes compatibles avec les
simulations ab initio [157,158].
Bien qu’elle soit efficace et prenne en compte correctement la réponse du conti-
nuum élastique, cette méthode présente cependant plusieurs inconvénients liés sur-
tout à la présence d’une surface dans la cellule. L’interaction des atomes de surfaces
avec le vide perturbe la structure électronique en particulier dans le cas des calculs
ab initio. De plus, l’énergie du système obtenue avec cette méthode contient deux
contributions, celle du défaut et celle de la surface qu’il est impossible de séparer à
cause de la non localité de l’énergie [18].
Pour remédier à ces effets de surface, on utilise souvent les conditions aux limites
périodiques dans les trois directions du cristal.
3.1 Conditions aux limites périodiques
Pour pouvoir complètement s’affranchir des effets de surface, nous utiliserons des
conditions aux limites tri-périodiques. Dans ce cas, il est impossible d’introduire une
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seule dislocation dans la boîte de simulation pour les raisons expliquées ci-dessus.
La solution est donc d’introduire un dipôle de dislocations de signes opposés ce
qui conduit à un vecteur de Burgers total nul dans la cellule permettant ainsi le
raccordement périodique de la boite de simulation dans les trois directions (voir
Fig. 2.4(b)). Il existe différents arrangements possibles de dislocations. La figure 2.5
montre par exemple deux variétés d’un arrangement quadripolaire de dipôles de dis-
locations [10]. Dans ce type d’arrangement le vecteur reliant les deux dislocations
du dipôle est ~D = 1/2( ~U1 + ~U2), où les vecteurs ~Ui sont les vecteurs de périodicité
utilisés pour l’arrangement des dislocations. L’avantage de cet arrangement est qu’il
confère une symétrie centrale au réseau de dislocations formé. Grâce aux propriétés
de symétrie du champ élastique de Voltera, cet arrangement garantit donc la mini-
misation des contraintes créés par les images périodiques des dislocations au centre
de chaque dislocation. Dans le premier exemple (Arrangement O Fig. 2.5 (a)), les
dislocations de vecteurs de Burgers opposés peuvent se trouver dans le même plan
prismatique ou basal (plans horizontaux et verticaux de la cellule). Dans le deuxième
exemple d’arrangement qui sera utilisé dans le cadre de notre travail ( Arrangement
S Fig. 2.5 (b)) seules les dislocations de même vecteur de Burgers peuvent se trouver
dans le même plan prismatique ou basal.
L’introduction d’un dipôle de dislocations dans la boite de simulation génère une
discontinuité dans le cristal. Le vecteur ~A définit la surface de coupe du dipôle de
dislocations, lieu de la discontinuité. La présence de cette discontinuité peut repré-
senter un problème notamment lors des calculs des barrières. Lorsque les positions
des dislocations ne sont pas les mêmes dans l’état initial et final, il est important de
construire l’état final de manière à maintenir la discontinuité dans la même position
que l’état initial afin d’éviter toute incohérence dans les positions atomiques entre
les deux états.
L’avantage d’un arrangement quadripolaire est que les champs élastiques de Vol-
tera créés par les images périodiques des dislocations s’annihilent au centre de chaque
dislocation grâce à la symétrie centrale du réseau de dislocations.
La configuration initiale des dislocations est construite en appliquant aux atomes
les déplacements correspondant au champ élastique prédit par la théorie élastique
anisotrope [159–161]. L’introduction d’un dipôle de dislocations dans la boite de
simulation produit une déformation plastique [37]
ij
0 = −biAj + bjAi
2V
(2.3)
où le vecteur ~A définit la surface de coupe générée par le dipôle et V est le volume
de la boîte de simulation. L’application d’une déformation homogène εij à la boite




V Cijklεijεkl − biAjεij (2.4)
La contrainte homogène présente dans la boite de simulation est donc donnée par
l’expression :




= Cijkl(εkl − εkl0) (2.5)
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Figure 2.5 – Représentation schématique des deux arrangements quadripolaires
possibles des dipôles de dislocations dans les conditions aux limites périodiques [10].
~A est le vecteur surface définissant la coupe du dipôle.
Afin de minimiser l’énergie élastique contenue dans la boîte de simulation, les calculs
atomistiques sont effectués à contrainte nulle. Une déformation εij = kl0 correspon-
dant à la déformation plastique induite par le dipôle de dislocations est donc imposée
aux vecteurs de périodicité [161,162]. Une fois le système construit, tous les atomes
seront relaxés pour minimiser l’énergie potentielle.
Outre les positions atomiques, cette méthode nous fournit l’énergie d’excès due
à la présence du dipôle de dislocations dans la boite, sans que cette dernière ne soit
masquée par d’autres contributions de surfaces. En effet, l’énergie totale du système
s’écrit de la manière suivante :
Etot = 2Ecore + Edip + Eimg (2.6)
où Ecore et Edip représentent l’énergie de coeur de chaque dislocation et l’énergie
élastique d’interaction entre les deux dislocations du dipôle principal respective-
ment. Eimg est l’énergie élastique d’interaction entre le dipôle et toutes ses images
périodiques. Il est possible en utilisant la théorie élastique d’évaluer les deux termes
Edip et Eimg afin d’extraire l’énergie de cœur de la dislocation et d’isoler ses proprié-
tés intrinsèques [161–163]. Cependant lorsqu’il s’agit d’évaluer la différence d’énergie
entre deux configurations d’une même dislocation dont la position reste inchangée,
cette opération n’est plus nécessaire si on considère que le champ élastique créé par
chaque dislocation est inchangé, ce qui est vrai en ne considérant que la contribution
principale correspondant au champ de Volterra et en négligeant le champ élastique à
plus courte distance créé en particulier par la dissociation du cœur de la dislocation.
Il est également possible d’effectuer des calculs sous contrainte en appliquant
à partir de l’équation 2.5, une déformation équivalente sur la boite de simulation
en plus de la déformation kl0 , notamment pour la détermination de la contrainte
de Peierls i.e. la contrainte à partir de laquelle la dislocation glisse sans activa-
tion thermique. Il est nécessaire dans ce cas aussi de tenir compte des effets de la
deuxième dislocation du dipôle présente dans la boite de simulation ainsi que les
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images périodiques du dipôle [161,164].
Le développement des outils de travail avec des conditions aux limites périodiques
a donné lieu à de nombreuses études de la structure de cœur des dislocations per-
mettant l’accès à l’énergie de cœur et remédiant à l’effet des surfaces libres rencontré
dans les autres types de conditions aux limites. Cependant, l’obligation de travailler
avec un dipôle de dislocations dans la boite de simulation nécessite des traitements
supplémentaires. Dans le cas des calculs en potentiel empirique, on travaille souvent
avec des boîtes de simulation de taille suffisamment grande pour s’affranchir des
effets de taille. Dans le cas des calculs ab initio, le nombre d’atomes dans la boîte de
simulation étant souvent limité, il est inévitable de vérifier que le résultat ne dépend
pas trop de la taille du système.
3.2 Méthodes de visualisation de la structure de cœur d’une
dislocation
La structure de cœur de la dislocation est déterminée par le déplacement local
des atomes au voisinage de la ligne de dislocation.
Pour mieux la visualiser, Vitek a proposé une représentation graphique (Fig.
2.6(a)) consistant à projeter le cristal dans le plan perpendiculaire à la ligne de
dislocation [151, 165]. La figure 2.6(a) montre un exemple de carte de Vitek pour
une dislocation vis étalée dans un plan prismatique du cristal hexagonal projeté dans
la direction vis, celle de la ligne de dislocation. Les ronds correspondent aux rangés
d’atomes dans leurs positions dans un cristal parfait et les couleurs noir et blanc
désignent l’ordonnée des atomes le long de la direction de projection z = 0 et z = 0.5
respectivement. Les flèches sont proportionnelles à la différence de déplacement entre
les rangées d’atomes dans la direction vis i.e. celle de la ligne de dislocation, et leur
sens est lié au signe de cette différence. Un seuil peut être fixé et les flèches dont la
longueur est au-dessous du seuil ne seront pas affichées afin de faciliter la lecture de
la figure.
Ainsi l’arrangement des flèches dans le cristal décrit la structure de cœur de la
dislocation. Dans le cas de la figure 2.6(a), la succession des flèches le long du plan
vertical, correspondant dans ce cas à un plan prismatique de la maille hexagonale,
signifie l’étalement de la dislocation dans ce même plan. Les cartes de Vitek consti-
tuent donc une représentation du champ de déformation créé par la dislocation.
Différentes méthodes ont été développées plus tard afin de permettre une meilleure
analyse de la structure de cœur, notamment dans le cas d’une dissociation en plu-
sieurs partielles. Nous avons choisi de présenter ici la méthode des tenseurs de Nye
qui sera utilisée plus tard. Cette méthode a été développée par Hartley et al. afin
de permettre la caractérisation de la structure de cœur des dislocations [166]. Cette
dernière calcule la densité de vecteur de Burgers dans une direction donnée à partir
du tenseur local de déformation. Ceci est déduit de la variation de la position des
atomes premiers voisins correspondant à chaque atome. La présentation des com-
posantes du tenseur de Nye dans un plan perpendiculaire à la ligne de dislocation
révèle tous les détails du cœur de la dislocation. La figure 2.6(b) montre la carte de
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Figure 2.6 – Structure de cœur d’une dislocation vis. (a) Carte de Vitek d’une
dislocation vis : projection du cristal dans la direction de la ligne de dislocation. Les
ronds correspondent aux rangées d’atomes dans leurs positions dans un cristal parfait
et les couleurs noir et blanc désignent l’ordonnée des atomes le long de la direction
de projection z = 0 et z = 0.5 respectivement. Les flèches sont proportionnelles
à la différence de déplacement entre les rangées d’atomes et leur sens est lié au
signe de cette différence. Les flèches dont la largeur est inférieure à 0.1b ne sont pas
représentées sur la figure. (b) La carte de Vitek est superposée à la distribution de
densité de vecteur de Burgers schématisée par le dégradé de couleur rouge et bleu.
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Vitek présentée sur la figure 2.6(a) et décrite précédemment, superposée à la densité
de vecteur de Burgers le long de la direction de projection, la direction de la ligne
de dislocation. Le dégradé de couleur montre deux pics dans le plan prismatique (le
plan vertical de l’étalement de la dislocation), indiquant la dissociation de la disloca-
tion en deux partielles dans ce même plan. Cette méthode est efficace et ne nécessite
pas une pré-connaissance du vecteur de Burgers de la dislocation à visualiser. Par
contre l’utilisation de la méthode fait appel à une valeur seuil de l’écart angulaire
entre la liaison atomique dans le cristal parfait et celle dans le cristal déformé, qui
doit être ajustée en fonction du matériau étudié.
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CHAPITRE 3
GLISSEMENT PYRAMIDAL DES DISLOCATION VIS
DANS LE ZIRCONIUM PUR
Notre étude bibliographique a montré que le mode de glissement principal dansle zirconium pur est le glissement des dislocations vis 〈a〉 dans les plans pris-
matiques (101¯0) [2]. La facilité de ce mode de glissement a été expliquée par la
dissociation de la dislocation en deux partielles dans le plan prismatique grâce à une
faute d’empilement stable dans ce même plan [10, 15, 153]. Les observations micro-
scopiques dans le Zr pur montrent en plus du glissement principal prismatique, du
glissement secondaire plus ou moins fréquent des dislocations vis 〈a〉 dans le plan
pyramidal de première espèce pi1 [2, 3], apparaissant souvent comme un glissement
dévié du glissement principal prismatique. Le but de ce chapitre est de mettre en
évidence l’origine de ce glissement secondaire des dislocations vis 〈a〉 dans le plan
pyramidal pi1 et de déterminer le mécanisme qui le contrôle.
Comme cela a été expliqué dans le chapitre 1, la facilité du glissement de la
dislocation est intimement liée aux énergies de fautes d’empilement dans le plan
de glissement [54] car, l’existence d’une faute d’empilement stable dans le plan de
glissement peut induire une dissociation de la dislocation dans le même plan. Ceci
conduit à une structure de cœur planaire qui permet à la dislocation de glisser fa-
cilement dans son plan de dissociation, comme par exemple le cas du glissement
prismatique des dislocations vis 〈a〉 dans le zirconium. Une des premières étapes
pour étudier le glissement d’une dislocation dans un plan donné est donc la détermi-
nation de l’énergie de faute d’empilement dans ce plan. Dans le chapitre précédent,
nous avons discuté les résultats de quelques travaux précédents, ayant étudié la faute
d’empilement généralisée dans le plan prismatique ainsi que le plan basal en simu-
lations atomiques. Dans ce chapitre nous étudions la faute d’empilement généralisée
dans le plan pyramidal. Notre étude aura donc la démarche suivante :
– Déterminer le profil de l’énergie de faute d’empilement généralisée dans le plan
pyramidal de première espèce pi1.
– Évaluer l’énergie d’activation du glissement pyramidal pour une dislocation
vis dans son état fondamental, c’est-à-dire dissociée dans un plan prismatique,
et déterminer le mécanisme de ce glissement.
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1 Faute d’empilement généralisée dans le plan py-
ramidal
Afin d’élucider l’origine du glissement des dislocations vis 〈a〉 dans le plan pyra-
midal pi1, nous commençons d’abord par calculer la faute d’empilement généralisée
dans ce même plan pi1. Ceci nous renseignera sur la facilité du glissement de la
dislocation dans le plan pi1 ainsi que sur l’existence potentielle d’une faute stable
permettant la dissociation de la dislocation dans ce plan. La méthode de calcul est
détaillée dans le chapitre précédent.
1.1 Cristallographie du plan pi1
Le plan pyramidal pi1 est un plan qui contient à la fois un vecteur de type 〈a〉,
correspondant dans ce cas à 1/3[12¯10] et un vecteur de type 〈c+ a〉, correspondant
dans ce cas à 1/3[21¯1¯3] (voir fig. 3.1 (a)). Ce plan est rugueux. Il existe donc deux
façons pour couper un cristal HCP suivant un plan pi1, comme le montre la figure
3.1 (b) : soit dans la région entre deux plans rugueux espacés conduisant au plan
pi1L (L pour "Loose", voir ligne bleue foncé Fig. 3.1 (b)), soit à l’intérieur d’un plan
rugueux conduisant au plan pi1D (D pour "Dense", voir ligne bleue claire Fig. 3.1
(b)). Contrairement aux travaux existant dans la littérature où on ne considère que
le plan pi1L [17,108,167], nous allons considérer ces deux types de plans séparément
tout au long de notre étude.
(a) (b)
Figure 3.1 – (a) Plan pyramidal de première espèce pi1, (b)Projection de la structure
hexagonale compacte dans la direction [12¯10] montrant les deux plans pi1 possibles :
le plan dense pi1D et le plan espacé pi1L. Les atomes en gris sombre se trouvent à
x=0 et les atomes en gris clair à x=0.5.
Les vecteurs de périodicité définissant le plan de la faute sont ~U1 = 1/3[12¯10]
et ~U2 = 1/2[101¯2]. On note que la cellule élémentaire du réseau contient quatre
atomes et que la hauteur ζ de cette cellule est donnée par l’expression suivante :
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ζ = (3a2/4 + c2)1/2. Cette hauteur est égale à 5.878Å en potentiel empirique et à
5.879Å en ab initio. La hauteur de la boîte de simulation est h = z ∗ ζ, avec z le
nombre de plans atomiques qui séparent deux plans de faute successifs. Cette valeur
z sera optimisée en EAM aﬁn de trouver la valeur minimale nous permettant de
réaliser les calculs ab initio en minimisant au maximum les interactions entre la
faute et ses images périodiques.
1.2 γ-surface dans le plan π1L
Dans cette section, on s’intéresse au plan pyramidal espacé π1L correspondant au
plan de coupe entre deux plans rugueux. Pour étudier la dissociation éventuelle des
dislocations dans ce plan, on détermine le proﬁl de l’énergie de faute d’empilement
dans le système décrit ci-dessus en fonction du vecteur de faute introduit. Les valeurs
d’énergie sont calculées pour des vecteurs fautes appartenant à des grilles 10 par 10
en abinitio et 20 par 20 en potentiel empirique, et sont ensuite interpolées par séries
de Fourier.
Figure 3.2 – Inﬂuence de la hauteur h de boîte de simulation sur l’énergie de faute
d’empilement dans le plan pyramidal π1L pour un vecteur faute colinéaire au vecteur
1/3[12¯10]. Les points correspondent aux résultats des simulations atomiques et les
lignes à leur interpolation en série de Fourier.
Avant l’analyse des résultats, il est pertinent de vériﬁer l’inﬂuence de la hauteur
h de la boîte de simulation utilisée sur l’énergie de faute d’empilement. On rappelle
que cette hauteur représente la distance qui sépare deux plans de faute successifs.
Pour ceci, comme les calculs en potentiel empirique sont relativement rapides, on
choisit de faire la vériﬁcation avec le potentiel EAM. On trace donc l’énergie obtenue
pour des hauteurs h diﬀérentes, en fonction du vecteur faute introduit le long de la
ligne y = 0 correspondant à un vecteur faute colinéaire à 1/3[12¯10]. Les résultats
sont illustrés sur la ﬁgure 3.2.
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Figure 3.3 – γ-surfaces calculées dans le plan pi1L en (a) EAM et (c) en ab initio
et leurs projections respectives (b) et (d) dans le plan de la faute. Les flèches noires
indiquent les directions 〈a〉 = 1/3[12¯10] et 〈c + a〉 = [21¯1¯3], tandis que les flèches
rouges indiquent les minimums d’énergie correspondant à des fautes métastables.
Les lignes de niveau énergétique sont tracées tout les 20 meV/Å2.
La différence en énergie entre ces deux boîtes est inférieure à 1 meV/Å2, ce qui
est acceptable. Par conséquent, pour les résultats présentés par la suite en ab initio,
on garde toujours la hauteur minimale h = 4 ∗ ζ.
Sur la figure 3.2, on note que la valeur de l’énergie de faute obtenue pour x = 0.5
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(soit un vecteur faute 1/6[12¯10]) est presque deux fois plus importante en ab initio
que celle obtenue en potentiel empirique : γ = 40 meV/Å2 en ab initio et γ = 25
meV/Å2 en EAM.
On considère maintenant les deux surfaces γ complètes obtenues dans ce plan en
potentiel empirique et en ab initio (voir figure 3.3 (a) et (c)). Afin de mieux voir les
reliefs de la surface et pour mieux examiner les bords de la zone, on trace aussi la
projection des deux cartes répétées sur une période selon les deux axes, ~x et ~y (voir
fig. 3.3 (b) et (d)). Une première observation nous permet de voir que pour tout
vecteur faute et pas seulement la direction [12¯10], l’énergie de faute d’empilement
obtenue en ab initio est plus importante que celle obtenue en EAM.
L’observation de ces deux surfaces révèle la présence d’un unique minimum en ab
intio γ=13.6 meV/Å2 en α1/2[101¯2] avec α = 0.46 (fig. 3.3), prédit aussi en potentiel
empirique γ = 10.5 meV/Å2 en α = 0.299. Par contre en potentiel empirique, on
obtient un minimum supplémentaire moins marqué γ = 27.8 meV/Å2 en α = 1.519.
Vu la position de ces deux minima (voir flèches rouges fig. 3.3), une dislocation
de vecteur de Burgers 〈c + a〉 peut probablement se dissocier dans ce plan. Ceci
est à vérifier. Par contre, pour une dislocation de type <a>, ces minima sont peu
importants.
Théoriquement, en se basant sur les résultats obtenus, une dislocation de type
<a> ne peut pas se dissocier dans le plan pyramidal pi1L car il n’y a pas de faute
stable au voisinage de cette direction <a>. Les mêmes calculs de γ-surfaces ont
été effectués également dans le titane dans le cadre du stage de A. prieur, et les
γ-surfaces obtenues dans le plan pi1 présentent une allure semblable.
Le profil énergétique obtenu en ab initio le long de la direction 1/3[12¯10] est en
accord avec celui calculé précédemment par Domain et al. en utilisant le code ab
initio VASP [167]. La même allure de la γ-ligne suivant la direction 〈a〉 a été obtenue
également dans le titane [17,108]. On note étalement que les deux γ-surfaces calculées
dans le plan pi1L dans le Zr sont semblables à celles obtenues dans le magnésium [168].
1.3 γ-Surface dans le plan pi1D
Considérons maintenant le plan pi1D. En procédant de la même manière, on vérifie
d’abord en EAM l’influence de la hauteur h de la boîte de simulation sur l’énergie
de faute d’empilement le long de la ligne y=0 (correspondant aux vecteurs faute
colinéaires à la direction 1/3[12¯10]) (Fig. 3.4). Les courbes obtenues sont presque
superposées. L’augmentation du nombre de plans atomiques entre les plans de faute
entraine une diminution de l’énergie de l’ordre du meV/Å2 comme dans le plan pi1L.
De même que précédemment, comme les calculs ab initio sont lents et couteux on
garde la hauteur minimale h = 4 ∗ ζ.
Les calculs ont permis de tracer les γ-surfaces obtenues en potentiel empirique
et en ab initio pour le plan pi1D ainsi que leurs projections dans le plan de la faute
(voir fig. 3.5). Les énergies de faute d’empilement obtenues en ab initio et en EAM
sont du même ordre de grandeur (voir Fig. 3.4 et 3.5). En EAM, la figure 3.5 révèle
un puits d’énergie anormalement bas en son centre qui est absent dans les calculs
ab initio. Ceci est un artefact du potentiel de Mendelev. En effet, le glissement dans
ce plan entraine un rapprochement très fort de certains atomes. Le potentiel utilisé,
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h=4*ζ en ab initio
Figure 3.4 – Influence de la hauteur h de la boîte de simulation sur l’énergie de
faute d’empilement dans la plan pyramidal pi1D pour un vecteur faute colinéaire au
vecteur 1/3[12¯10]. Les points correspondent aux simulations atomiques et les lignes
à leur interpolation en séries de Fourier.
n’étant pas adapté pour ce type d’interactions à très courtes distances, conduit
à un minimum très marqué qui n’a pas de signification physique. C’est pourquoi,
aucun minimum d’énergie n’est obtenu avec les calculs ab initio. On note que le
profil énergétique illustré dans le cas des résultats EAM est très bruité. Ceci est un
artefact de l’interpolation avec les séries de Fourier, provenant du puits énergétique
présent sur la γ-surface.
D’un point de vue général, les γ-surfaces (Fig. 3.5 et 3.3) montrent que le ci-
saillement du plan pi1L coute moins d’énergie, et est donc plus facile que celui dans
le plan pi1D. Ceci est la conséquence du fait que les atomes sont proches les uns des
autres dans le plan dense, et le cisaillement les rapproche encore plus ce qui aug-
mente considérablement l’énergie de faute. Mais ce profil énergétique n’est exploré
que lorsqu’on s’intéresse à une faute avec une composante le long de la direction
[101¯2]. Si on s’intéresse par contre à la direction [12¯10], qui est la direction impor-
tante pour le glissement des dislocations 〈a〉, les γ-surfaces respectives des deux plans
montrent une vallée de basse énergie dans cette direction. Pour comparer les deux
plans dans cette direction, on considère les figures 3.2 et 3.4. On remarque que si
on considère les calculs obtenus en EAM, cisailler le cristal dans un plan pyramidal
suivant la direction [12¯10] est aussi facile dans le plan dense qu’espacé. Par contre,
les calculs ab initio prédisent que le cisaillement dans le plan pi1D est plus facile.
Le cisaillement dans un plan dense pi1D apparait donc aussi facile voire même plus
facile que celui dans un plan espacé pi1L pour le glissement des dislocations 〈a〉. Ce
constat contraste avec les précédents calculs de γ-surfaces où seul le plan pi1L avait
été considéré [17,108,169].
Pour conclure, les γ-surfaces obtenues dans les deux plans montrent qu’aucun
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Figure 3.5 – γ-surface calculée dans le plan pi1D en (a) potentiel empirique et
en (c) ab initio. (b) et (d) sont leurs projections respectives dans le plan de faute
pi1D. Les lignes de niveau énergétique sont tracées tout les 0.1 eV/Å2. Les flèches
rouges indiquent la position de la faute métastable dans le plan pi1D obtenue après
relaxation totale des atomes.
minimum d’énergie n’a été obtenu ni sur la direction [12¯10] ni dans son voisinage.
Ceci est vrai pour les calculs ab initio et les calculs EAM. On note que ces calculs ont
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été réalisés en relaxant les atomes uniquement perpendiculairement au plan de la
faute afin de préserver la faute dans le plan cisaillé, ce qui correspond à la méthode
habituelle de calcul de γ-surface. Cependant, une relaxation totale des atomes dans
toutes les directions permet aux atomes un certain "shuﬄing", et révèle un minimum
d’énergie correspondant à une faute d’empilement métastable dans le plan pyramidal
pi1D. Le vecteur faute correspondant indiqué par une flèche rouge sur la figure 3.5
est donné par l’équation suivante : ~f = 1/2~a +~be avec ~a = 1/3[12¯10] et ~be est une
composante orthogonale à ~a qui sera détaillée dans le paragraphe suivant. Cette
faute stable est obtenue en ab initio et avec le potentiel EAM. Il s’agit d’une faute
épaisse qui s’étend sur plusieurs plans atomiques ce qui explique le fait qu’une simple
relaxation des atomes uniquement perpendiculairement au plan de la faute ne permet
pas de la voir. Pour le plan pi1L aucun minimum d’énergie n’est obtenu même après
une relaxation totale des atomes.
1.4 Faute d’empilement stable dans le plan pi1D
Les calculs de faute d’empilement généralisée dans le plan pyramidal pi1D révèlent
l’existence d’une faute d’empilement stable, correspondant au vecteur faute ~f =
1/2~a+~be illustré par des flèches rouges sur la figure 3.5. Ce vecteur faute peut donc
conduire à une dissociation de la dislocation 〈a〉 dans le plan pi1D en deux partielles
présentant une petite composante coin orthogonale à son vecteur de Burgers.
Table 3.1 – Tableau récapitulatif des énergies de fautes d’empilement stables dans
les plans pyramidal pi1D, prismatique et basal dans le Zr [10] et le Ti.
Zr Ti
Plan γ pwscf meV/Å2 EAM meV/Å2 pwscf
pi1D 1/6[12¯10] + β/2[101¯2] 10.2 (β = 0.18) 15.2 (β = 0.18) 14.1
Pr. 1/3[11¯00] + ε[0001] 13.1 (ε = 0) 8.4 (ε = 0.14) 15.9
B. 1/6[12¯10] 13.2 12.3 -
La même faute d’empilement est obtenue également dans le titane. L’énergie de
cette faute ainsi que l’énergie des fautes d’empilement stables dans les deux plans
prismatique et basal sont résumées sur le tableau 3.1. On voit que l’énergie de la
faute stable dans le plan pi1D est plus basse que l’énergie de la faute prismatique et
de la faute basale en considérant les résultats des calculs ab initio. Les calculs EAM
donnent un ordre de stabilité inversé. Ceci s’explique par le fait que le potentiel de
Mendelev utilisé sous-estime l’énergie de la faute prismatique (voir section 2.1 page
41), et également surestime l’énergie de la faute pyramidale qui n’avait pas été prise
en compte dans son ajustement puisqu’elle n’était pas connue.
On s’intéresse maintenant à la structure atomique de la faute métastable pyra-
midale, représentée sur la figure 3.6. La carte des déplacements correspondant à la
faute montre que dans la direction du cisaillement [12¯10], les atomes en dessous du
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plan du cisaillement S ont leurs couleurs interverties ce qui indique un déplacement
de a/2 dans cette même direction. Le cisaillement est donc parfaitement localisé
dans le plan S. Perpendiculairement à la direction du cisaillement, les flèches bleues
montrent un déplacement collectif de tous les atomes en dessous du plan S suivant
le vecteur ~be. Ce même vecteur correspond à la composante orthogonale du vecteur
faute ~f introduit précédemment. De plus, les flèches montrent aussi le shuﬄing des
atomes qui s’étend sur plusieurs plans atomiques de part et d’autre du plan de ci-
saillement S. Geler les relaxations atomiques dans les directions parallèles au plan
de la faute empêche ce mouvement collectif des atomes ce qui explique l’absence de
faute métastable dans les résultats des calculs habituels de γ-surface, où les positions
atomiques ne sont relaxées que perpendiculairement au plan de la faute.
S
be
Figure 3.6 – Projection de la faute métastable pyramidale dans le plan (12¯10). Les
flèches bleues sont proportionnelles aux déplacements des atomes parallèlement au
plan (12¯10). Les ronds gris et blancs indiquent la positions des atomes le long de la
direction [12¯10]. La ligne continue bleue indique le plan initial de cisaillement de la
faute S. Le vecteur ~be est amplifié 3 fois.
L’analyse de cette structure atomique métastable montre qu’il s’agit d’une nano-
macle élémentaire pyramidale {101¯1} d’une épaisseur de deux plans atomiques, li-
mitée par deux plans miroirs M et M ′ comme le montre la figure 3.7. On voit sur
la figure que l’orientation des plans atomiques dans le cristal parent, notamment les
plans basaux illustrés par des lignes discontinues noires, subissent une symétrie par
rapport aux plans miroirs M et M’ et adoptent une orientation différente dans la
zone maclée comme le montrent les lignes discontinues roses.
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Figure 3.7 – Projection de la faute métastable pyramidale dans le plan (12¯10). Les
ronds gris et blancs indiquent la position des atomes le long de la direction [12¯10]. La
ligne continue bleue indique le plan initial S de cisaillement de la faute et les lignes
interrompues bleues indiquent les deux plans miroirs M et M’ limitant les bords de
la macle élémentaire. Les lignes interrompues noires illustrent les plans basaux dans
le cristal parent tandis que les lignes interrompues rouges illustrent les mêmes plans
basaux dans le cristal maclé.
Pour analyser cette structure nous avons étudié la variation des positions angu-
laires des atomes premiers voisins pour chaque atome correspondant de la cellule.
Dans une structure hexagonale compacte, chaque atome possède 12 atomes premiers
voisins formant le motif spéciﬁque à la structure HCP illustré sur la ﬁgure 3.8(a)
(cristal parent). Dans la structure maclée, la position des premiers voisins subit une
opération de symétrie miroir générant ainsi le même motif mais dans une orien-
tation diﬀérente de celle du motif du cristal parent (voir motifs macle (1¯011) Fig.
3.8(a)). Pour visualiser le cristal maclé sur la ﬁgure 3.8(b), les atomes appartenant
à un motif correspondant au cristal parent sont indiqués par des ronds et les atomes
appartenant à un motif correspondant à la macle pyramidale sont indiqués par des
diamants. On peut voir sur la ﬁgure 3.8(b) la zone maclée localisée entre deux plans
miroirs ayant une épaisseur de deux plans atomiques. La macle peut se produire
par le glissement de deux disconnections d’une hauteur de deux plans atomiques
ayant un vecteur de Burgers correspondant au vecteur faute f =
1
2
a + be où la
composante coin be de la disconnection (voir Fig. 3.8(b)) est déﬁnie par l’expression
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be = a(4γ
2 − 9)/2 2√3 + 4γ2, (γ représente le rapport c/a) [170,171].
Ce type de disconnection est connu pour être stable dans les macles pyramidales
[170,171]. Cette macle pyramidale a été obtenue aussi dans le titane [21] et dans le
magnésium [172]. Il s’agit a priori d’une faute d’empilement épaisse intrinsèque aux






Figure 3.8 – (a) Projection dans le plan (12¯10) des motifs spéciﬁques à la structure
HCP dans un cristal parent et dans une macle (1¯011). (b) Projection de la faute
métastable pyramidale dans le plan (12¯10). Les ﬂèches bleues sont proportionnelles
aux déplacements des atomes parallèlement au plan (12¯10). Les couleurs grises et
blanches indiquent la positions des atomes le long de la direction [12¯10]. Les ronds
correspondent à des atomes appartenant à un motif du cristal parfait tandis que
les diamants correspondent à des atomes appartenant au motif du cristal maclé.
Les lignes interrompues bleues indiquent les deux plans miroirs M et M’ limitant les
bords de la macle élémentaire. be correspond à la composante coin de la disconnection
au bord de la macle.
2 Glissement dévié dans le plan pyramidal
Les calculs ab initio de faute d’empilement généralisée ont montré que le cisaille-
ment du cristal dans la direction 〈a〉 est plus facile dans un plan π1D que dans un
plan π1L. De plus, les calculs révèlent l’existence d’une faute d’empilement stable
dans le plan π1D susceptible d’entrainer la dissociation de la dislocation vis 〈a〉 en
deux dislocations partielles dans ce même plan. Nous avons donc conclu qu’il serait
pertinent d’inclure les deux types de plan pyramidal π1D et π1L dans notre étude.
Aﬁn de déterminer l’origine du glissement des dislocations 〈a〉 dans les plans
pyramidaux observé expérimentalement, nous étudions dans cette section la pos-
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sibilité de faire glisser une dislocation vis 〈a〉, initialement dans sa configuration
stable étalée dans un plan prismatique, dans un plan pyramidal de première espèce
en considérant les deux types de plan pi1 décrits ci-dessus. Les paramètres de calculs
sont détaillés dans la section 1.4 page 38.
2.1 Cristallographie de la boite de simulation
Pour étudier le glissement des dislocations, nous avons choisi de travailler avec
des conditions aux limites périodiques dans les trois directions du cristal en intro-
duisant un dipôle de dislocations dans la boite de simulation suivant l’arrangement
quadripolaire décrit dans la section 3.1 page 44.
(a) (b)
Figure 3.9 – (a) Représentation schématique de la boite de simulation utilisée
pour modéliser les dislocations. Les lignes rouge et bleue indiquent le dipôle de
dislocations de signes opposés. Les paramètres m et n sont deux entiers définissant
les dimensions de la boite de simulation. (b) Carte de Vitek montrant la projection
de la boite de simulation dans le plan (12¯10). Les lignes violettes montrent les plans
prismatiques. Les flèches en bleu clair indiquent le glissement de la dislocation dans
un plan pyramidal pi1D tandis que les flèches en bleu foncé indiquent le glissement
de la dislocation dans un plan pi1L. Les croix roses indiquent les positions initiale et
finale de chaque dislocation lors de son glissement.
On utilise les vecteurs de périodicité orthogonaux ~U1 = na1/2[101¯0], ~U2 =
mc[0001] et ~U3 = a1/3[12¯10] où ~U3 est le plus petit vecteur possible le long de
la ligne de dislocation correspondant à son vecteur de Burgers et m et n sont des
entiers. La cellule élémentaire contient quatre atomes et les dimensions de la boite
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sont définies par les deux paramètres m et n comme le montre la figure 3.9(a). Le
nombre total d’atomes dans la boite de simulation est égal à 4×m× n.
On rappelle que le réseau de dislocations est construit de manière à ce que
le vecteur reliant les deux dislocations qui composent le dipôle primitif soit ~D =
1/2(~U2 − ~U1). Cet arrangement présente l’avantage de garantir une contrainte nulle
à la position de chaque dislocation. Par contre, pour aboutir à des résultats cohérents
il faut faire attention au choix des dimensions de la boîte de simulation. En effet,
il faut que la longueur m soit paire afin de pouvoir placer les deux dislocations du
dipôle dans deux plans pi1 parallèles du même variant comme le montre la figure
3.9(b).
2.2 Calculs en potentiel EAM
En partant d’une dislocation dans son état d’équilibre, étalée dans un plan pris-
matique (Fig. 3.9 (b)), nous avons calculé la barrière énergétique à franchir pour que
la dislocation parcourt une vallée de Peierls dans le plan pyramidal et arrive dans
un état final d’équilibre où la dislocation est étalée dans le plan prismatique voisin
(les flèches bleues Fig. 3.9 (b)). On fait glisser les deux dislocations du dipôle en
même temps et dans le même sens afin de maintenir leur arrangement quadripolaire.
Nous utilisons la méthode NEB décrite dans la section 1.3.2 pour calculer la barrière
d’énergie pour le glissement pyramidal dans les deux plans pi1L (flèches en bleu foncé
Fig. 3.9(b)) et pi1D (flèches en bleu clair Fig. 3.9(b)) en utilisant le potentiel EAM. Le
chemin initial de migration est obtenu par une interpolation linéaire entre les états
initial et final tout en prenant soin d’introduire le cisaillement dû au glissement de
la dislocation dans le plan pyramidal souhaité. Ce calcul a été fait pour différentes
tailles de boite de simulation dans les deux plans afin de s’assurer de la convergence
de nos résultats et de s’affranchir des effets de taille.
La figure 3.10 (a) résume les barrières obtenues pour différentes tailles de boites
testées dans le plan pi1D. On voit que la convergence des résultats est satisfaisante
même pour des petites boites de simulation (n×m = 7× 14 correspondant à 2352
atomes).
En utilisant la même méthode décrite ci-dessus, mais en imposant cette fois-ci
le cisaillement dans le plan pi1L on obtient la barrière illustrée sur la figure 3.11. On
remarque que la barrière d’énergie calculée dans le plan pi1L est deux fois plus haute
que celle calculée dans le plan pi1D. Le potentiel EAM montre donc que le glissement
de la dislocation vis est plus facile dans le plan pi1D que dans le plan pi1L. Ce résultat
va dans le même sens que les calculs de faute d’empilement généralisée, montrant
que les deux plans pi1D et pi1L sont aussi faciles à cisailler dans la direction 〈a〉.
La barrière obtenue dans le plan pi1D présente un minimum local d’énergie à
mi-chemin de la migration. Ce minimum d’énergie traduit l’existence d’une confi-
guration métastable de la dislocation vis 〈a〉 intervenant lors du glissement. Cette
configuration illustrée dans la figure 3.10 (c) présente un étalement partiel dans le
plan pyramidal et sera étudiée dans une section suivante.
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Figure 3.10 – (a) Barrière d’énergie à surmonter pour faire glisser la dislocation
dans un plan pi1D calculée pour différentes tailles de boites de simulations n × m
avec le potentiel EAM. Structure de cœur de la dislocation le long du chemin de
la migration : (b) état initial (ζ = 0), (c) état intermédiaire (ζ = 0.5) et (d) état
final (ζ = 1). Les cartes de Vitek obtenues en EAM pour une boite de simulation
de dimensions n×m = 40× 40 sont superposées à la densité de vecteur de Burgers
représentée par le dégradé de couleurs rouge et bleu.
2.3 Calculs ab initio
En procédant de la même manière qu’en potentiel EAM, nous avons effectué les
mêmes calculs en ab initio. Dans cette section, on ne considère que le glissement de
la dislocation dans le plan dense pi1D. Ce choix est motivé d’abord par les résultats
en potentiel EAM montrant que le glissement de la dislocation vis 〈a〉 est plus
facile dans le plan pi1D que dans le plan pi1L. De plus, les calculs ab initio de faute
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Figure 3.11 – Comparaison entre la barrière d’énergie calculée avec le potentiel
EAM pour le glissement dans le plan π1D et le plan π1L. Les barrières sont obtenues
pour des boites de simulation de taille n×m = 14× 28.
d’empilement généralisée montrent que le cisaillement du cristal dans la direction
[12¯10] correspondant à celle du vecteur de Burgers est plus facile dans le plan π1D.
On s’attend donc à une facilité de glissement des dislocations vis 〈a〉 dans le plan
π1D encore plus marquée en ab initio.
En suivant la même démarche qu’en EAM nous calculons la barrière d’énergie
pour le glissement dans le plan π1D en partant d’une conﬁguration initiale prisma-
tique (voir Fig. 3.12 (b)) pour arriver à une conﬁguration ﬁnale dans le plan pris-
matique voisin (voir Fig. 3.12 (d)). Les chemins d’énergie minimale obtenus pour
les diﬀérentes tailles de boite de simulation sont tracés sur la ﬁgure 3.12 (a). Toutes
les courbes montrent un minimum local d’énergie à mi-chemin de la migration ce
qui est en accord avec les résultats du potentiel EAM. Ce minimum correspond à la
même conﬁguration métastable de la dislocation vis (Fig. 3.12 (c)) obtenue avec le
potentiel EAM. La ﬁgure 3.12(a) montre également que la hauteur de la barrière va-
rie en fonction de la taille et de la forme de la boite de simulation. Comme les calculs
ab initio sont très couteux, nous n’avons pas réussi à atteindre un nombre d’atomes
suﬃsamment grand pour obtenir un résultat convergé et s’aﬀranchir de ces eﬀets
de taille. Cependant toutes les barrières obtenues sont en accord qualitativement et
aboutissent à la même conﬁguration métastable de la dislocation vis.
On remarque que les barrières ab initio sont deux fois plus basses que celles
obtenues avec le potentiel EAM. La diﬀérence en énergie entre les deux modèles
énergétiques est liée au fait que le potentiel de Mendelev surestime l’énergie de la
faute pyramidale (voir Tab. 3.1 page 58). Par conséquent, le potentiel EAM conduit
à une barrière énergétique plus importante lorsque la dislocation glisse dans le plan
pyramidal.
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(c) ζ = 1
Figure 3.12 – (a) Barrière d’énergie à surmonter pour faire glisser la dislocation
dans le plan pi1D calculée pour différentes tailles de boites de simulations n×m en
ab initio. Structure de coeur de la dislocation dans sa configuration (b) initiale, (c)
intermédiaire métastable et (d) finale le long du chemin de la migration. Le dégradé
de couleur représente la densité de vecteurs de Burgers.
2.4 Mécanisme de glissement
Compte tenu des calculs de faute d’empilement et des barrières énergétiques
d’activation du glissement pyramidal, nous avons conclu que la dislocation préfère
glisser dans le plan pi1D grâce à une configuration métastable de la dislocation vis
où cette dernière est partiellement étalée dans le plan pyramidal.
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Figure 3.13 – Mécanisme de glissement de la dislocations vis 〈a〉 dans le plan pi1D :
cartes de Vitek de la dislocation dans la position (a) initiale, (b) intermédiaire et
(c) finale. Les lignes violettes indiquent les plans prismatiques et les lignes bleues
indiquent les plans pyramidaux pi1D.
À partir des données fournies par les barrières obtenues avec le potentiel EAM et
avec les calculs ab initio nous avons réussi à déterminer le mécanisme conducteur de
l’activation du glissement dévié dans le plan pyramidal. Ce dernier peut être déduit
des figures 3.13. On remarque que le mécanisme se déroule en deux temps : d’abord
la première partielle de la dislocation dissociée dans le plan prismatique migre vers
le plan prismatique voisin (voir lignes violettes Fig. 3.13(a) et (b)) et génère ainsi
la configuration métastable en cisaillant le plan pi1D (voir ligne bleue Fig. 3.13(b)).
Ensuite, la deuxième partielle de la dislocation suit le même processus et migre elle
aussi vers le plan prismatique voisin. On obtient ainsi l’état final, la configuration
d’équilibre de la dislocation prismatique (Fig. 3.13(c)).
La particularité de ce mécanisme est que les dislocations partielles se déplacent
perpendiculairement à leur plan d’étalement entrainant avec elles la faute d’empi-
lement. Aucune recombinaison de la dislocation n’est nécessaire. De plus, ce mé-
canisme fait intervenir une configuration intermédiaire métastable de la dislocation
vis. Ce mécanisme est original et différent des mécanismes typiques du glissement
dévié dans les métaux FCC décrits dans la littératures [26,48,51,52].
3 Configuration métastable de la dislocation vis
Les calculs ab initio ainsi que les calculs avec le potentiel EAM ont montré que le
glissement pyramidal fait intervenir une configuration métastable de la dislocation
vis. Cette section a pour but de caractériser cette configuration.
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3.1 Structure de cœur
La figure 3.14 montre la structure de cœur des deux configurations possibles de
la dislocation vis calculées en ab initio et en potentiel EAM : la structure stable
correspondant à une dissociation planaire dans un plan prismatique (Fig. 3.14(a)
et (c)) ainsi que la nouvelle configuration métastable apparaissant à mi-chemin au
cours du glissement pyramidal (Fig. 3.14(b) et (d)). Les cartes de Vitek ont été
superposées à la distribution des tenseurs de Nye calculés suivant la méthode de
Hartley et Mishin [166]. Seules les composantes vis ont été présentées sur la carte
dans les deux configurations.
Dans la figure 3.14, les atomes appartenant à un motif correspondant à une faute
d’empilement prismatique sont représentés par des carrés, tandis que les atomes
appartenant à un motif correspondant à la faute pyramidale décrite dans la section
1.4 sont présentés par des diamants. Les ronds présentent les atomes appartenant à
un motif d’un cristal parfait. On peut remarquer sur la figure 3.14 que les calculs en
potentiel EAM sont en accord avec les calculs ab initio donnant les mêmes structures
de cœur stable et métastable dans les deux cas.
La configuration d’équilibre de la dislocation vis (Fig. 3.14(a) et (c)) montre un
étalement dans le plan prismatique en accord avec la littérature [10, 15, 106]. La
dissociation de la dislocation en deux partielles est illustrée par la présence de deux
extrema locaux dans la distribution des tenseurs de Nye. La dissociation entraine la
création d’un ruban de faute prismatique entre les deux dislocations partielles. La
faute prismatique dans le cristal est mise en évidence par les carrés marquant les
atomes inclus dans la faute. La figure 3.15(a) montrent une représentation schéma-
tique de ce ruban de faute illustré par un ruban violet limité par deux dislocations
partielles vis de vecteur de Burgers ~b/2 chacune.
L’analyse de la structure de cœur métastable (Fig. 3.14(b) et (d)) montre que
la dislocation est dissociée en deux partielles vis dans deux plans prismatiques ad-
jacents (voir les deux extrema de densité de vecteur de Burgers) séparé par un
étalement sur trois plans cristallographiques différents. Au centre de la structure de
cœur, la dislocation est étalée dans un plan pyramidal pi1D, tandis que les extrémités
témoignent plutôt d’un étalement dans deux plans prismatiques voisins. Les deux
atomes centraux indiqués par deux diamants noir et blanc témoignent de la pré-
sence du motif correspondant à la faute pyramidale, tandis que les carrés indiquent
un cisaillement local dans le plan prismatique. Les plans d’étalement prismatiques
(lignes violettes) et pyramidal (ligne bleue) sont illustrés sur la figure 3.15(b).
L’étalement pyramidal au centre de la structure du cœur (voir Fig. 3.15(b))
s’explique par la faute d’empilement métastable dans le plan pi1D mise en évidence
dans la section 1.4, ayant un vecteur faute ~f =
1
2
~a + ~be. La partie centrale de la
structure de cœur correspond alors à une macle élémentaire d’une épaisseur de deux
plans atomiques et d’une largeur d’une vallée de Peierls dans le plan pi1D. Comme la
composante vis 1/2 ~a est identique dans la faute pyramidale ainsi que dans la faute
prismatique, aucune discontinuité n’existe à l’intersection des deux fautes dans la
direction vis. La faute pyramidale est donc limitée à ses intersections avec la faute
prismatique par deux disconnections coins de vecteurs ±~be tandis que les fautes
68 3. CONFIGURATION MÉTASTABLE DE LA DISLOCATION VIS







































Figure 3.14 – Structure de cœur de la dislocation dans sa configuration (a) et (c)
prismatique et (b) et (d) métastable calculées en ab initio et avec le potentiel EAM
respectivement. Les croix roses désignent le centre de la dislocation.
prismatiques finissent par deux dislocations partielles vis de vecteurs de Burgers
1/2~a chacune, comme le montre la représentation schématique Fig. 3.15(b).
Ainsi, on peut décrire la structure de cœur métastable comme étant deux disloca-
tions partielles étalées dans deux plans prismatiques adjacents et séparées par deux
fautes d’empilement prismatiques et une nano macle pyramidale au centre. Les deux
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(a)
(b)
Figure 3.15 – Représentation schématique de la structure de cœur de la dislocation
vis 〈a〉 dans sa configuration (a) stable prismatique et (b) métastable pyramidale
calculées ab initio. Les rubans violets désignent l’étalement de la dislocation dans un
plan prismatique tandis que le volume bleu désigne la macle élémentaire pyramidale
au cœur de la dislocation.
fautes prismatiques sont liées à la macle élémentaire par des "stair-rods" formant
un dipôle de disconnections ~be. La décomposition totale du vecteur de Burgers est
donnée par l’équation suivante :
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où γ est le rapport c/a de la structure hexagonale.
On note que la position de la dislocation dans cette configuration est différente
de la position habituelle d’équilibre, et située dans un plan pyramidal pi1D entre deux
atomes de couleurs différentes (voir croix rose Fig. 3.14 (b)). Une configuration sem-
blable a été observée pour la même position dans le titane [16,17,19]. Cependant, peu
d’informations existaient pour caractériser cette configuration, donner sa stabilité
relative et son rôle dans la plasticité du matériau.
3.2 Énergie de cœur
La figure 3.16 résume l’énergie de cœur obtenue pour la configuration méta-
stable pour chaque taille de boite de simulation. Cette énergie de cœur est obtenue
en évaluant l’énergie d’excès de cette configuration métastable par rapport à la ré-
férence choisie, dans notre cas la configuration prismatique d’équilibre. Les calculs
avec le potentiel EAM (Fig. 3.16 (a)) montrent que cette énergie est toujours po-
sitive confirmant qu’il s’agit d’une configuration métastable moins favorable que la
configuration prismatique. La convergence des résultats avec le potentiel EAM est
obtenue pour des boites de simulation contenant au moins 2000 atomes avec une
différence d’énergies de cœur ∆E = 24 meV/Å. On note que les formes des cellules
de simulation choisies conduisent à des tendances de convergence différentes. Pour
les petites cellules, nous déterminons une limite supérieure pour l’énergie de cœur
donnée par des cellules ayant une forme définie par m = n, et une limite inférieure














































Figure 3.16 – Énergie d’excès de la structure métastable calculée par rapport à la
configuration prismatique pour différentes tailles de boite de simulation en EAM et
en ab initio.
Les calculs ab initio (Fig. 3.16 (b)) conduisent à une énergie de cœur plus faible.
Une inversion de l’ordre de stabilité a été observée pour les boites de simulation
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de très petite taille (la cellule de dimensions 4 × 8 contenant 128 atomes). Cepen-
dant les autres cellules de taille plus grande donnent des énergies de cœur positives
confirmant qu’il s’agit d’une configuration métastable tel que prédit par le poten-
tiel EAM. Comme les calculs ab initio impliquent des systèmes limités en nombre
d’atomes, la convergence de l’énergie de cœur n’a pas été atteinte pour les calculs ab
initio. Cependant, nous avons observé la même tendance de convergence remarquée
pour les résultats du potentiel EAM. Une borne supérieure de l’énergie de cœur de
la configuration métastable sera donc donnée par les cellules de forme définie par
m = n et une borne inférieure sera donnée par les cellules de forme définie par
m = 2n. Nous estimons cette énergie de cœur à ∆E = 3.2± 1.6 meV/Å.
4 Glissement de la dislocation vis dans le plan py-
ramidal
Les précédents calculs ont montré que bien que le glissement principal de plus
basse énergie est prismatique, la dislocation vis 〈a〉 peut dévier vers des plans py-
ramidaux de première espèce grâce à une configuration métastable où la dislocation
est partiellement étalée dans le plan pyramidal. Le but de cette section est de vérifier
si la dislocation étant dans sa configuration métastable, donc partiellement étalée
dans le plan pyramidal, peut glisser d’une façon continue dans le plan pyramidal
sans retomber dans son état de plus basse énergie, i.e. la configuration prismatique.
Pour répondre à cette question, nous avons procédé de la même manière que
précédemment. En partant d’une dislocation dans sa configuration métastable (Fig.
3.17(c)), nous avons calculé la barrière d’énergie à surmonter pour que la dislocation
glisse d’une vallée de Peierls dans le plan pyramidal pi1D et arrive à un état final
correspondant à la même configuration métastable mais décalée d’une vallée de
Peierls dans le même plan pyramidal (Fig. 3.17(e)). Ce calcul de barrière est fait
en utilisant la méthode NEB avec le potentiel EAM et en ab initio pour différentes
tailles de boite de simulation.
Les barrières obtenues avec les modèles énergétiques sont données sur la figure
3.17 (a) et (b). Le potentiel EAM (Fig. 3.17(a)) donne un chemin passant par l’état
d’équilibre de la dislocation étalée dans le plan prismatique. Ce résultat montre
que la dislocation vis 〈a〉 est incapable de glisser continuellement dans un plan
pyramidal. Son mouvement dans le plan pi1 se produit par des sauts élémentaires
d’une vallée de Peierls d’un plan prismatique vers un autre, où la dislocation doit
passer par sa configuration prismatique. Ce résultat n’est pas étonnant. En effet,
le glissement de la dislocation dans le plan pyramidal nécessite le passage de cette
dernière par sa position d’équilibre (voir croix rose Fig. 3.17(d)) conduisant à la
configuration prismatique. Comme le potentiel de Mendelev sous-estime l’énergie de
faute prismatique, ce dernier stabilise trop la configuration prismatique par rapport
à une configuration étalée dans un plan pi1 (voir Fig. 3.16) conduisant à un chemin
de plus basse énergie qui passe par la dislocation prismatique.
Considérons maintenant les barrières obtenues avec les calculs ab initio données
sur la figure (Fig. 3.17(b)) pour les différentes tailles de cellules testées. On remarque
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(e) ζ = 1
Figure 3.17 – Barrière du glissement pyramidal calculée pour différentes tailles de
boite de simulation (a) en EAM et (b) en ab initio. (c), (d) et (e) Structures de
cœur de la dislocation vis le long de la barrière de migration calculées en Ab initio
pour une boite de dimensions n×m = 6×8 : état initial (ζ = 0), état intermédiaire
(ζ = 0.5) et état final (ζ = 1) respectivement.
que la hauteur de ces barrières dépend de la taille de boite de simulation utilisée.
On note que pour la boite de taille 5×6, on obtient un profil énergétique plat ce qui
montre qu’on atteint les limites de précision de la méthode. Pour la boite de taille
6× 6, on obtient un chemin qui passe par la configuration prismatique stable de la
dislocation.
Concernant les cellules de tailles 4× 6, 4× 8, 5× 8 et 6× 8, un minimum local
d’énergie plus ou moins profond apparait à mi-chemin de la migration. Ce minimum
correspond au passage de la dislocation par un deuxième état métastable dont la
structure de cœur est complètement étalée dans le plan pyramidal, comme le montre
la figure 3.17(d). Dans cette configuration métastable, la position de la dislocation
correspond à la même position donnant lieu à la configuration prismatique de plus
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basse énergie. Comme cette configuration est d’une énergie plus haute, il est difficile
de la stabiliser sans tomber dans le puits énergétique de la configuration prismatique
comme c’était le cas pour la boite de taille 6 × 6 en ab initio ainsi que pour les
calculs avec le potentiel EAM. Cette configuration est cependant vérifiée métastable
pour toutes les autres boites de simulation testées en ab initio. L’énergie d’excès
de cette configuration calculée par rapport à celle de la configuration prismatique
est estimée à ∆E = 9.5± 0.5 meV/Å. Cette configuration a été également obtenue
pour le titane comme le montrent les résultats présentés dans le chapitre 6, ce qui
va dans le sens de son existence dans le zirconium. Dans le cas du titane, il s’agit
de la configuration de plus basse énergie de la dislocation vis, et elle est même plus
stable que la configuration prismatique.
Pour conclure, ces deux configurations métastables pyramidales permettent le
glissement de la dislocations vis 〈a〉 dans le plan pyramidal pi1D. Cependant ce glis-
sement est nettement plus difficile que le glissement prismatique du fait de la barrière
énergétique de glissement obtenue, et nécessite donc une activation thermique.
Ces résultats sont en accord avec des observations microscopiques récentes faites
dans le Zr pur, montrant qu’en dessous de la température ambiante, on n’observe
que du glissement prismatique [23]. Cependant, pour des températures au-dessus de
l’ambiante, on observe l’activation du glissement dans les plan pyramidaux ainsi que
dans les plans basaux [3, 5]. Pour cette raison, l’objectif du prochain chapitre sera
d’étudier le glissement basal et déterminer son mécanisme moteur.
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Conclusion
Dans ce chapitre nous avons élucidé l’origine du glissement dévié dans les
plans pyramidaux de première espèce ainsi que le mécanisme contrôlant ce
glissement.
Nos calculs ont révélé l’existence d’une nouvelle configuration métastable
de la dislocation vis présentant un étalement partiel dans le plan pi1D. Cette
configuration est rationalisée par une faute d’empilement stable dans ce
même plan pyramidal. L’originalité de cette faute d’empilement réside dans
le fait qu’elle correspond structurellement à une macle élémentaire d’une
épaisseur de deux plans atomiques.
Grâce à cette configuration métastable, la dislocation peut dévier de son
plan d’étalement prismatique vers le plan pyramidal en surmontant une
faible barrière d’activation. Ce glissement dévié suit un mécanisme original
où la dislocation se déplace aussi perpendiculairement à son plan d’éta-
lement entrainant avec elle la faute d’empilement. Aucune recombinaison
n’est nécessaire.
Sous une activation thermique plus importante, la dislocation peut conti-
nuer à glisser dans le plan pyramidal grâce à une deuxième configuration
métastable de la dislocation vis où cette dernière est complètement étalée
dan le plan pyramidal. L’activation thermique est donc nécessaire pour le
glissement pyramidal de la dislocation vis 〈a〉.
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CHAPITRE 4
GLISSEMENT BASAL DES DISLOCATIONS VIS DANS
LE ZIRCONIUM PUR
Nous avons étudié dans le chapitre précédent le glissement pyramidal de premièreespèce des dislocations vis dans le zirconium pur. Les résultats ont permis
d’expliquer l’origine du glissement dévié pyramidal ainsi que le mécanisme qui le
gouverne. Cependant les observations microscopiques montrent aussi du glissement
basal [5]. Ce glissement est le glissement principal dans plusieurs métaux HCP (Mg,
Co, ...) [20]. Dans le zirconium et le titane il s’agit d’un glissement secondaire activé
pour des températures et des niveaux de contraintes importants [80, 81]. Le but de
ce chapitre est d’étudier l’origine de ce glissement ainsi que le mécanisme qui le
contrôle.
En procédant de la même manière que pour le glissement pyramidal, on connait
déjà l’existence d’une faute d’empilement stable dans le plan basal correspondant
à la faute intrinsèque de la structure HCP [95]. Cette faute démontrée stable par
les calculs ab initio [10,15,106] a été discutée dans la section 2.2. L’existence d’une
telle faute laisse envisager une dissociation de la dislocation en deux partielles de
Shokley dans le plan basal. Bien que l’énergie de la faute basale ne soit pas très
élevée par rapport à celle de la faute prismatique, les calculs ab initio ont montré
qu’une telle dissociation n’est pas possible pour une dislocation vis de vecteur de
Burgers 1/3[12¯10] [10]. Ceci contraste avec la règle classique où l’existence d’une
faute d’empilement stable dans le plan de glissement entraine une dissociation de la
dislocation dans ce même plan.
Pour étudier le glissement basal de la dislocation vis 〈a〉 nous suivons donc la
même démarche choisie pour l’étude du glissement pyramidal et nous commençons
directement par évaluer l’énergie d’activation du glissement basal à partir d’une
dislocation prismatique. Nous déterminons ensuite le mécanisme de ce glissement.
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Figure 4.1 – Carte de Vitek montrant la projection de la boite de simulation dans
le plan (12¯10). Les lignes violettes montrent les plans prismatiques, et les flèches
rouges indiquent le glissement de la dislocation dans un plan basal. Les croix bleues
indiquent les positions initiale et finale de chaque dislocation lors de son glissement.
1 Barrière d’activation du glissement basal
Nous étudions dans cette section la possibilité de faire glisser dans un plan basal
une dislocation vis 〈a〉, initialement dans sa configuration stable étalée dans un
plan prismatique. Les calculs sont faits en ab initio et avec le potentiel EAM et
les paramètres de calculs sont détaillés dans la section 1.4 page 38. Nous avons
utilisé exactement la même boite de simulation employée pour l’étude du glissement
pyramidal dont la description est fournie dans la section 2.1.
En partant d’une dislocation dans son état d’équilibre étalée dans un plan pris-
matique (Fig. 4.1), nous avons calculé la barrière énergétique nécessaire pour que la
dislocation parcoure une vallée de Peierls dans le plan basal comme le montrent les
flèches rouges sur la figure 4.1, et arrive dans un état final d’équilibre où la disloca-
tion est étalée dans le plan prismatique voisin. Nous avons utilisé la méthode NEB
décrite dans la section 1.3.2 page 37 pour calculer cette barrière d’énergie pour le
glissement basal. Le chemin initial de migration est obtenu par une interpolation
linéaire entre l’état initial et final en introduisant le cisaillement dû au glissement
de la dislocation cette fois-ci dans le plan basal. Ce calcul a été fait pour diffé-
rentes tailles de boite de simulation avec le potentiel EAM afin de s’assurer de la
convergence de nos résultats et de s’affranchir des effets de tailles.
La figure 4.2 (a) résume les barrières obtenues pour différentes tailles de boites
testées avec le potentiel EAM et en ab initio. L’augmentation de la taille de la boite
de n×m = 5× 6 à n×m = 21× 42 dans le cas des calculs avec le potentiel EAM
change la hauteur de la barrière de 0.6 meV/Å . La convergence des résultats du
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Figure 4.2 – (a) Barrière d’énergie à surmonter pour faire glisser la dislocation dans
un plan basal calculée pour différentes tailles de boites de simulations n×m avec le
potentiel EAM en ab initio (n×m = 5× 6). Structure de cœur de la dislocation le
long du chemin de la migration calculée en ab initio avec une boite de simulation de
dimension n×m = 5×6 : (b) état initial (ζ = 0), (c) état intermédiaire (ζ = 0.5) et
(d) état final (ζ = 1). Les cartes de Vitek sont superposées à la densité de vecteur
de Burgers représentée par un dégradé de couleurs.
potentiel EAM est donc satisfaisante.
La barrière calculée en ab initio est deux fois plus basse que celle calculée avec
le potentiel EAM. La hauteur de la barrière évaluée correspond à la même hau-
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teur obtenue pour le glissement dévié pyramidal dans le cas des calculs ab initio
(avec ∆E = 9.3meV/Å pour une boite de dimensions n×m = 5× 6) comme dans
le cas du potentiel EAM (avec ∆E = 25.1meV/Å pour une boite de dimensions
n×m = 21× 42). De plus, toutes les barrières obtenues témoignent d’un minimum
local d’énergie apparaissant à mi-chemin et qui correspond à une configuration in-
termédiaire de la dislocation vis dont la structure de cœur est illustrée sur la figure
4.2(c). Cette configuration est métastable avec les calculs ab initio et avec le po-
tentiel EAM et possède exactement la même énergie d’excès que la configuration
métastable impliquée dans le glissement pyramidal. L’analyse de cette structure de
cœur métastable (Fig. 4.2(c)) montre qu’il s’agit en fait de la même configuration
métastable de la dislocation vis décrite dans la section 3. La seule différence est que
la configuration obtenue pour le glissement basal (Fig. 4.2(c)) présente un étalement
partiel dans un plan pyramidal dense pi1D correspondant au plan (101¯1) (voir ligne
en bleu clair Fig. 4.2(c)), tandis que la configuration obtenue pour le glissement
pyramidal (Fig. 3.10(c)) présente un étalement dans un plan pyramidal dense pi1D
correspondant au plan (1¯011) (voir ligne en bleu foncé Fig. 4.2(c)). Cependant, il
s’agit de deux variants de la même configuration métastable de la dislocation vis
〈a〉. La dislocation passe donc par le même état métastable lorsqu’elle glisse dans
un plan basal ou dans un plan pyramidal pi1.
2 Comparaison entre le glissement basal et le glis-
sement pyramidal
Afin de comprendre l’origine de cette similitude entre la barrière énergétique
pour les glissements basal et pyramidal, nous avons d’abord comparé le mécanisme
de glissement obtenu pour le glissement basal avec celui décrit dans le chapitre
précédent pour le glissement pyramidal. Ensuite, nous avons vérifié ce mécanisme
en déterminant la position de la dislocation le long du chemin suivi pour les deux
glissements. Enfin, nous avons déterminé la contrainte de Peierls pour les deux modes
de glissement.
2.1 Mécanisme de glissement
Les structures de cœur de la dislocation vis 〈a〉 le long du chemin de migration
montrée sur la figure 4.3 témoignent d’un mécanisme en deux étapes similaire à
celui déduit pour le glissement pyramidal. La première partielle de la dislocation
dissociée dans le plan prismatique migre vers le plan prismatique voisin et génère
la configuration intermédiaire métastable (lignes violettes Fig. 4.3(a) et (b)). La
différence entre cette étape et la première étape du glissement pyramidal, est que
le processus est entamé par la partielle de dessous de la dislocation donnant ainsi
lieu au deuxième variant de la configuration métastable situé sur le plan basal de
glissement. Ensuite, la partielle du dessus répète le même processus générant ainsi
la configuration stable de la dislocation étalée dans le plan prismatique voisin.
Afin d’expliquer cette ressemblance entre les deux mécanismes de glissement
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Figure 4.3 – Mécanisme de glissement de la dislocations vis 〈a〉 dans le plan basal :
cartes de Vitek de la dislocation dans la position (a) initiale, (b) intermédiaire et (c)
finale. Les lignes violettes indiquent les plans prismatiques et la ligne bleue indique
le plan pyramidal pi1D.
basal et pyramidal, nous avons étudié la position de la dislocation le long du chemin
de migration pour les deux glissements basal et pyramidal.
2.2 Positions de la dislocation
2.2.1 Méthode de détermination de la position de la dislocation
Il s’agit de déterminer la position de la dislocation pour chacune des images NEB
le long du chemin correspondant à la barrière du glissement pyramidal (Fig. 3.10)
et du glissement basal (Fig. 4.2(a)).
La position de la dislocation est déduite de la variation de la contrainte mesurée
dans la boite de simulation le long du chemin, comme expliqué dans la section 3.1
du Chapitre 2. En effet, la contrainte totale mesurée pour une cellule contenant un
dipôle de dislocations de vecteur de Burgers ~b dans un réseau périodique est décrite








où S est l’aire de la cellule de simulation perpendiculairement à la ligne de disloca-
tion, Cijkl sont les constantes élastiques du cristal parfait et εkl est la déformation
homogène appliquée à la cellule. Le vecteur ~A correspondant au vecteur de la sur-
face de coupe du dipôle de dislocations est directement lié aux positions relatives
des deux dislocations constituant le dipôle. Dans notre cas, la ligne de dislocation
est portée par le vecteur ~z. On note (x1, y1) et (x2, y2) les positions respectives des
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deux dislocations de vecteur de Burgers ~b et ~−b du dipôle. Ces positions sont liées
au vecteur ~A :
Ax = y1 − y2 (4.2)
Ay = x2 − x1 (4.3)
Az = 0 (4.4)
La variation de la position de la dislocation lors de son glissement entraine donc
une variation du vecteur ~A ce qui génère à son tour une variation de la contrainte
mesurée dans la boite de simulation donnée par l’équation 4.1. Comme les vecteurs
de périodicité sont maintenus constants lors des calculs, la déformation εkl est main-
tenue constante le long du chemin de la dislocation et toute variation de σij est
attribuée au déplacement des dislocations. À partir de l’équation 4.1, les positions
relatives des dislocations peuvent donc être déduites de la variation de la contrainte
mesurée dans la boite de simulation le long du chemin de plus basse énergie obtenu
pour les deux glissements pyramidal et basal.
Pour ceci, nous avons calculé toujours avec la méthode NEB et de la même
manière que précédemment la barrière énergétique pour le glissement basal mais en
faisant bouger les deux dislocations dans deux sens opposés cette fois afin de générer
une variation de ~A et de pouvoir mesurer la variation de la contrainte dans la boite
de simulation. Dans le cas du glissement basal, nous avons réussi à faire ce calcul
en ab initio et avec le potentiel EAM. Par contre pour le glissement pyramidal, le
mouvement des dislocations dans deux sens opposés dans un plan pyramidal gé-
nère une contrainte ayant une composante résolue dans le plan prismatique. Comme
la barrière du glissement prismatique est très faible, cette contrainte provoque le
glissement de la dislocation dans le plan prismatique. Générer une composante né-
gligeable dans le plan prismatique nécessite l’utilisation d’une boite de simulation
suffisamment grande, ce qui n’était pas possible dans le cas des calculs ab initio.
Pour ce glissement les calculs ont été faits seulement en potentiel EAM.
2.2.2 Résultats
Les chemins obtenus pour le glissement pyramidal et basal de la dislocation
calculés avec les deux modèles énergétiques sont illustrés sur la figure 4.4. On note
que les calculs prédisent les bonnes positions initiale, intermédiaire et finale de la
dislocation pour les deux glissements, basal et pyramidal (voir carrés roses Fig 4.4).
Le chemin de la dislocation calculé avec le potentiel EAM lorsqu’elle glisse dans
le plan pi1 (Fig. 4.4(a)) correspond au chemin le plus court cisaillant le cristal dans
un plan pyramidal dense pi1D. Dans le cas du glissement basal, le chemin calculé
avec le potentiel EAM (Fig. 4.4(b)) n’est pas direct et peut être décomposé en trois
étapes : la dislocation glisse d’abord dans un plan prismatique, ensuite dans un
plan pyramidal pi1D et enfin dans un plan prismatique. Comparant les deux chemins
obtenus avec le potentiel EAM, on remarque que la deuxième étape du glissement
basal sur la figure 4.4(b) est identique à une opération de symétrie près à un bout
du glissement pyramidal de la figure 4.4(a). Comme la barrière énergétique pour
le glissement prismatique est très faible (inférieure à 0.4meV/Åen EAM [10]), le
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(a) Pyramidal EAM (b) Basal EAM
(d) Basal ab initio
Figure 4.4 – Positions de la dislocation dans le plan (12¯10) calculées avec le poten-
tiel EAM lors de son glissement (a) dans un plan pyramidal pi1 et (b) dans un plan
basal. (c) Positions de la dislocations dans le plan (12¯10) calculées en ab initio lors
de son glissement dans le plan basal. Les carrés roses correspondent à la position de
la dislocation dans l’état initial, intermédiaire et final.
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glissement basal et le glissement pyramidal sont finalement limités par le même
processus correspondant au saut élémentaire le long d’une vallée de Peierls dans le
plan pi1. Ceci conduit à une même barrière énergétique pour le glissement basal et
pyramidal et un seul et même mécanisme de glissement. Le même mécanisme mais
moins marqué peut être déduit également du chemin obtenu en ab initio (voir Fig.
4.4(c)). Cette analogie entre les deux systèmes de glissement était complètement
inattendue.
2.3 Contraintes de Peierls
Dans cette partie nous avons déterminé la contrainte de glissement dans les
deux plans basal et pyramidal i.e. la contrainte critique pour laquelle la barrière du
glissement s’annule.
2.3.1 Méthode de détermination de la contrainte de Peierls
Pour déterminer la contrainte de Peierls pour le glissement basal et pyramidal,
nous avons calculé la contrainte à partir de laquelle la barrière s’annule permettant
que la dislocation glisse infiniment. Une déformation correspondant à la contrainte
souhaitée est appliquée à la boite de simulation et la barrière énergétique est calculée
avec la méthode NEB de la même manière que précédemment pour le glissement
basal et pyramidal respectivement.
L’application d’une contrainte sur la boite de simulation contenant un dipôle
de dislocations de vecteur de Burgers ~b et ~−b respectivement génère une force de





Afin d’éviter que la dislocation ne s’échappe dans le plan prismatique où la contrainte
de Peierls est très faible (22 MPa [106]), la déformation appliquée a été choisie
de manière à garantir τxz = 0. Ainsi la composante de la force de Peach-Koehler
entrainant la dislocation dans la direction ~y correspondant au plan prismatique est
nulle. Pour les deux modes de glissement, les dislocations ont été bougées dans
deux sens opposés afin de garantir pour chaque dislocation un glissement cohérent
avec la direction de sa force de Peach-Koehler. Nous avons donc effectué les calculs
seulement avec le potentiel EAM afin de pouvoir utiliser des cellules de simulation
de tailles suffisamment grandes pour négliger la variation de l’énergie élastique dans
la cellule, au fur et au mesure que les dislocations glissent et s’écartent de leur
arrangement quadripolaire.
2.3.2 Résultats
Les barrières calculées avec le potentiel EAM en fonction de la contrainte appli-
quée pour le glissement pyramidal et basal sont présentées sur la figure 4.5. Les deux
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Figure 4.5 – Barrière énergétique calculée avec le potentiel EAM pour le glissement
(a) pyramidal et (b) basal en fonction de la contrainte appliquée. Les deux barrières
s’annulent pour une contrainte appliquée de 1.79 GPa.
barrières s’annulent pour la même contrainte appliquée, τyz = 1.79 MPa. On rap-
pelle que pour le glissement pyramidal, la contrainte appliquée n’est pas résolue dans
le plan de glissement. La contrainte mesurée constitue donc une borne supérieure
de la contrainte de Peierls pour le glissement pyramidal. Comme le potentiel EAM
surestime la barrière énergétique pour le glissement pyramidal (voir Fig. 3.10(a) et
Fig. 3.12(a)) et le glissement basal (voir Fig. 4.2(a)), on s’attend à mesurer une
contrainte de glissement plus faible en ab initio pour les deux glissements. Cepen-
dant la contrainte reste trop importante pour permettre un glissement basal facile
sans activation thermique.
Ces résultats permettent de conclure que les glissements basal et pyramidal sont
contrôlés par le même mécanisme, correspondant à un glissement dévié qui fait
intervenir une configuration intermédiaire métastable de la dislocation vis où cette
dernière présente un étalement dans le plan pyramidal.
Comme le glissement basal nécessite le mouvement de la dislocation dans deux
sens opposés lors du même processus, on s’attend à ce que ce glissement soit plus
difficile que le glissement pyramidal. De plus, comme la contrainte de Peierls τ est
inversement proportionnelle à la largeur de la vallée de Peierls λ, et qu’une vallée
de Peierls λpi1 dans un plan pyramidal pi1 est plus large qu’une vallée de Peierls λB








et donc un glissement pyramidal plus facile que le glissement basal. ∆EP étant la
barrière énergétique de glissement calculée dans les deux plans basal et pyramidal.
Ces résultats sont en accord avec les observations microscopiques montrant un glisse-
ment basal peu fréquent, nécessitant des températures et des contraintes d’activation
plus importantes [3, 5, 130].
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Conclusion
Nous avons réussi à expliquer l’origine du glissement basal et le mécanisme
responsable de ce glissement. Les résultats montrent que les deux glisse-
ments basal et pyramidal sont contrôlés par presque la même contrainte de
Peierls et le même mécanisme faisant intervenir une configuration intermé-
diaire métastable de la dislocation vis. Le glissement basal est en fait une
combinaison de glissement facile prismatique et de glissement pyramidal.
Ces deux glissement sont thermiquement activés. Le glissement pyramidal
continu est possible sous une activation thermique grâce à une deuxième
configuration métastable de la dislocation décrite dans le chapitre précé-
dent. Cependant, on s’attend à un glissement basal continu plus difficile à
cause d’une contrainte de Peierls plus importante que celle du glissement
pyramidal. De plus, le mécanisme du glissement basal nécessite que la dislo-
cation se déplace dans deux orientations opposées, pas forcément cohérentes
avec la direction du glissement basal.
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DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR AJOUT
D’OXYGÈNE
Les travaux présentés dans les deux chapitres précédents ont permis de tracer leprofil énergétique complet de la dislocation vis dans le zirconium pur. Les ré-
sultats mettent en évidence l’existence d’une faute d’empilement stable dans le plan
pyramidal de première espèce pi1 qui est à l’origine d’une configuration métastable
de la dislocation vis partiellement étalée dans le plan pyramidal. Cette configuration
est responsable du glissement dévié des dislocations vis dans le plan pyramidal pi1
et le plan basal observé dans le zirconium pur ainsi que ses alliages [3, 5].
Comme le comportement de la dislocation est perturbé par l’existence des impu-
retés dans le matériau, ce profil énergétique risque d’être modifié par l’ajout des élé-
ments d’alliages. Dans le zirconium, les études expérimentales montrent que l’ajout
de l’oxygène dans les alliages de zirconium entraine un durcissement considérable
du matériau [7, 72]. Cet effet durcissant est la conséquence d’une interaction entre
l’atome d’oxygène et les dislocations vis 〈a〉. Les observations microscopiques dans
le zirconium montrent que le glissement pyramidal des dislocations vis 〈a〉 devient
de plus en plus fréquent [6, 7], tandis que le durcissement sur le glissement prisma-
tique s’accentue, lorsque la teneur en oxygène augmente dans le matériau [46, 109].
Le but de ce chapitre est d’étudier en simulation ab initio cet effet durcissant de
l’oxygène dans le zirconium et de déterminer ses conséquences sur le comportement
des dislocations vis 〈a〉, l’élément moteur de la déformation plastique du zirconium.
Pour atteindre ces objectifs, l’étude est structurée de la manière suivante :
– D’abord nous étudions l’interaction entre un atome d’oxygène et les fautes
d’empilement prismatique et pyramidale.
– Au vu des résultats, nous caractérisons ensuite l’interaction entre l’oxygène et
la dislocation vis en considérant les trois configurations possibles de la dislo-
cation.
– Enfin, les effets de l’oxygène obtenus sont discutés afin de proposer un méca-
nisme de durcissement.
Tous les calculs atomistiques effectués dans ce chapitre ont été faits en ab initio
dans le cadre de la DFT suivant les paramètres indiqués dans le Chapitre 2.
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(a) O (b) T
(c) BT (d) C
Figure 5.1 – Sites interstitiels de la structure HCP : (a) octaédrique O (b) tétraè-
drique T (c) basal tétraédrique BT correspondant à la projection d’un site T dans le
plan de base et (d) crowdion C correspondant au milieu de l’arrête d’un tétraèdre.
1 Oxygène en solution solide dans le Zr
Avant d’étudier l’interaction entre l’oxygène et les défauts (fautes d’empilement
et dislocations) dans le cristal HCP, nous vérifions d’abord les propriétés de l’oxy-
gène en solution solide dans le zirconium pur, afin de valider nos paramètres de
modélisation ab initio.
On introduit sur la figure 5.1 les différents sites interstitiels de la maille hexago-
nale compacte considérés pour l’atome d’oxygène. On distingue les sites octaédriques
O, se situant entre six atomes de zirconium premiers voisins (Fig. 5.1a), les sites té-
traédriques T, se situant entre quatre atomes premiers voisins de zirconium (Fig.
5.1b), les sites basaux tétraédriques BT correspondant à la projection d’un site T
dans le plan basal de la structure HCP (Fig. 5.1c) et enfin les sites crowdion C se
situant sur l’arrête d’un tétraèdre hors plan de base (Fig. 5.1d). On dénombre dans
la maille primitive d’un cristal hexagonal compact deux sites octaédriques et quatre
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Table 5.1 – Variation de l’énergie de mise en solution de l’oxygène par rapport
à celle de la position la plus stable (les sites octaédriques O) dans le zirconium
calculées en ab initio.
∆E (eV) Octaédrique Tétraèdrique BT C
pwscf (200 atomes) 0 0.84 0.87 1.91
pwscf (96 atomes) 0 0.87 0.90 1.90
pwscf (36 atomes) 0 0.89 0.93 1.82
pwscf (320 atomes) 0 0.90 0.94 1.90
vasp (36 atomes) [167] 0 - 0.86 1.89
sites tétraédriques.
Nos calculs ab initio montrent que la position la plus stable pour l’oxygène est
le site octaédrique O. L’insertion de l’oxygène dans un site de type T entraine une
différence de l’énergie d’occupation ∆E = 0.84 eV par rapport au site O, tandis
que dans les sites BT la différence de l’énergie d’occupation est ∆E = 0.87 eV. Le
site C conduit à l’écart en énergie d’occupation le plus haut ∆E = 1.91 eV. Ces
valeurs sont obtenues avec une boite de simulation cubique dans le repère cartésien
habituel de la maille hexagonale, contenant 200 atomes. Les mêmes calculs ont été
faits également avec la même boite pour différentes tailles (36 atomes et 96 atomes),
ainsi qu’avec la boite de simulation utilisée pour la modélisation des dislocations,
dont les dimensions sont n×m× 2 = 5× 8× 2 et contenant 320 atomes de Zr. Les
résultats sont résumés sur le tableau 5.1.
On voit que l’énergie d’occupation varie peu en fonction de la taille de boite.
Un faible effet de taille est noté, en particulier, pour la boite de simulation utilisée
pour modéliser les dislocations (contenant 320 atomes). Bien qu’il s’agisse de la plus
grande taille de boite testée, cette boite présente une faible hauteur 2b séparant
l’atome d’oxygène de ses images périodiques, conduisant ainsi à une interaction
entre ces derniers. Les mêmes stabilités relatives de l’oxygène dans les différents
sites interstitiels sont obtenues pour toutes les tailles de boites testées. Le tableau
montre que nos valeurs ab initio sont en accord avec celles de C. Domain calculées
avec le code ab initio vasp [167]. Néanmoins, on note que l’oxygène est stable dans les
sites tétraèdriques T, contrairement aux résultats de Domain où l’atome d’oxygène
étant instable dans les sites T, relaxait vers les sites BT.
2 Interaction entre oxygène et fautes d’empilement
La structure de cœur de la dislocation ainsi que son mouvement dans un plan
donné sont gouvernés par l’énergie de faute d’empilement dans le plan de glissement.
Pour comprendre l’effet durcissant de l’oxygène dans le zirconium, la présente étude
commence d’abord par la caractérisation de l’interaction entre l’oxygène et les fautes
d’empilement. On considère uniquement les fautes prismatique et pyramidale pi1. Ce
choix est motivé d’abord par les observations microscopiques montrant que l’ajout de
l’oxygène dans le zirconium pur perturbe principalement le glissement prismatique
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et le glissement pyramidal des dislocations vis [3]. De plus, les résultats des chapitres
précédents montrent que ces deux modes de glissement sont liés à l’existence d’une
configuration métastable de la dislocation vis faisant intervenir dans sa structure de
cœur la faute prismatique et la faute pyramidale. Quant à la faute basale, aucune
structure de cœur stable n’a pu être associée à cette faute. Cette dernière ne sera
donc pas étudiée.
Pour chacune des fautes on calcule ab initio l’énergie d’interaction Eint pour diffé-
rents sites d’insertion de l’oxygène. Cette énergie correspond à la variation d’énergie
lorsque l’oxygène et la faute d’empilement, initialement isolés, sont mis proches l’un
de l’autre. Elle est donnée par l’expression :
Eint = ESF−O − ESF − EO + EBulk (5.1)
avec ESF−O l’énergie totale de la boite contenant une faute d’empilement stable et
un atome d’oxygène, ESF et EO l’énergie totale de la boite contenant seulement une
faute d’empilement et un atome d’oxygène respectivement. EBulk est l’énergie de la
même boite correspondant à un cristal parfait.
Les boites de simulations sont construites de la même manière que dans la Section
2 du Chapitre 2 : une seule faute d’empilement et/ou un seul atome d’oxygène
sont introduits dans la cellule. L’oxygène est directement introduit dans la position
souhaitée autour ou dans la faute stable préalablement relaxée. Une relaxation totale
des atomes dans les trois directions du cristal est ensuite effectuée après insertion
de l’oxygène.
2.1 Faute d’empilement prismatique
Le mode de glissement principal dans le zirconium est le glissement prismatique.
Ce glissement se produit grâce à une structure de cœur de la dislocation vis étalée
dans le plan prismatique, rationalisée par une faute d’empilement stable dans ce
même plan. Nous commençons donc par caractériser l’interaction entre l’oxygène et
la faute d’empilement prismatique.
Nous utilisons une boite de simulation dont les vecteurs de périodicité sont
qa/3[12¯10], rc[1000] et sa/2[101¯0] avec q, r et s des entiers. La hauteur de la boite
est donnée par h = s × a√3 avec a le paramètre de maille et s le nombre de plans
atomiques séparant deux fautes d’empilement successives. Le plan de la faute est
défini par les deux vecteurs qa/3[12¯10] et rc[0001]. La cellule élémentaire contient
quatre atomes. Le nombre total d’atomes dans la boite de simulation est donc donné
par 4× q × r × s.
2.1.1 Cristallographie de la faute prismatique
L’oxygène occupe naturellement les sites interstitiels octaédriques de la structure
HCP. La figure 5.2 montre l’exemple d’un site octaédrique O0 dans la structure HCP
parfaite dans deux perspectives différentes (c) et (e), où les atomes rouges indiquent
les six premiers voisins formant le site octaédrique. Le cisaillement du cristal dans
un plan prismatique dû à la faute d’empilement, entraine une déformation des sites
interstitiels existants dans le plan de la faute et la création de nouveaux sites :
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(a) Cristal parfait (b) Faute prismatique
(c) Site OO (d) Sites TN
(e) Site OO (f) Sites TN
Figure 5.2 – (a) Cristal parfait de structure hexagonale compacte HCP. (b) Faute
d’empilement prismatique dans un cristal HCP. (c) Site octaédrique dans une struc-
ture HCP parfaite. (d) Le même site octaédrique après le cisaillement du cristal
par la faute d’empilement prismatique. Ce site octaédrique se transforme en deux
sites tétraèdriques TN nouveaux ayant une cote commune. Le plan prismatique de
la faute est indiqué par un ruban bleu. Les ronds bleus indiquent les atomes qui
ont perdu la coordinence parfaite de la structure HCP à cause du cisaillement de
la faute et les ronds rouges indiquent les six atomes premiers voisins qui forment le
site octaédrique original. Les ronds gris indiquent des atomes du cristal parfait. (e)
et (f) sont les projections dans le plan (0001) des cristaux (c) et (d) respectivement.
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– Dans le plan de la faute prismatique indiqué par le plan bleu sur les figures
5.2(d) et (f), on voit d’une part, que le cisaillement des atomes dû à la faute en-
traine la déformation du volume interstitiel correspondant au site octaédrique
O0 original de la structure HCP, et donc la disparition de ce site, se transfor-
mant en deux nouveaux sites tétraédriques TN .
– D’autre part, on constate que tous les sites tetraédriques originaux du cristal
parfait, se situant dans le plan de la faute disparaissent, donnant lieu à un
nouveau type de site octaédrique comme le montrent les figures 5.3 (a) et (b).
En effet, le cisaillement dû à la faute d’empilement génère des sites octaédriques
Ob, dont le centre est situé dans un plan basal.
– Les figures 5.3 (c) et (d) montrent également l’apparition d’un nouveau site
interstitiel TF , se situant dans la face commune entre un site tétraédrique
original de la structure HCP et un site tétraédrique TN nouveau, créé par la
faute d’empilement.
Pour l’étude de l’interaction oxygène-faute d’empilement prismatique, on consi-
dère les deux sites octaédriques O0 et Ob ainsi que le nouveau site tétraèdrique TN
et le nouveau site TF , se situant dans le plan de la faute. Tous les sites interstitiels
étudiés sont résumés sur la figure 5.4(a). L’influence de la faute prismatique sur
les atomes d’oxygène placés dans les sites octaédriques O1 et O2, se situant dans
les plans prismatiques premier et second voisins respectivement a aussi été étudiée
(voir Fig. 5.4(a)).
2.1.2 Résultats
Pour caractériser l’interaction entre l’oxygène et la faute d’empilement prisma-
tique, en partant d’une faute prismatique stable, on calcule ab initio l’énergie d’in-
teraction due à l’ajout d’un atome d’oxygène dans les différentes positions décrites
ci-dessus. Les calculs sont faits pour différentes tailles de boite de simulation. Les
résultats sont résumés sur le tableau de la Fig. 5.4(b). Les calculs effectués avec
des boites de simulation trop petites (4 × 2 × 2 voir Fig. 5.4(b)) conduisent à une
interaction attractive avec des énergies anormalement basses pour les deux sites O0
et Ob. Ceci est un effet de taille dû à l’interaction forte entre l’atome d’oxygène et
ses images périodiques. La convergence des résultats est obtenue pour des boites de
simulation dont la taille minimale est définie par q = r = s = 4.
D’un point de vue général, le tableau montre que l’introduction d’un atome
d’oxygène dans le plan de la faute prismatique ou dans les plans voisins résulte en
une énergie d’interaction positive. Ceci traduit une interaction répulsive entre l’oxy-
gène et la faute d’empilement prismatique. Cette interaction n’est pas localisée dans
le plan de la faute mais s’étend aussi aux plans premier et second voisins à la faute
comme l’indique l’énergie d’interaction non nulle obtenue pour les atomes d’oxygène
placés dans les sites octaédriques O1 et O2 (Fig. 5.4(b)). Cependant l’énergie d’inter-
action obtenue pour ces deux sites octaédriques est faible par rapport aux énergies
calculées pour les autres sites interstitiels testés. On note que lorsque l’oxygène est
initialement introduit dans un site O1 ou O2, ce dernier reste stable dans sa position
de départ après relaxation. On en déduit que l’influence de la faute d’empilement
prismatique sur les sites octaédriques voisins est faible et ne génère aucun change-
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(a) Site Ob (b) Site Ob
(c) Site TF (d) Site TF
Figure 5.3 – (a) et (b) Site octaédrique Ob généré par la faute d’empilement pris-
matique dont le centre est situé dans un plan basal, montré sous deux perspectives
différentes. (c) et (d) Site interstitiel TF généré par la faute prismatique, se situant
dans la face commune entre un site tétraédrique original du cristal parfait et un
site tétraédrique généré par la faute, représenté sous deux perspectives différentes.
Le plan prismatique de la faute est indiqué par un ruban bleu. Les ronds rouges
indiquent les atomes qui forment les sites interstitiels et les ronds bleus indiquent
les atomes qui n’ont plus la coordinence de la structure HCP parfaite à cause de la
faute. Les ronds gris indiquent des atomes du cristal parfait.
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(a) Positions de l’oxygène
site 3x4x4 4x2x4 4x4x2 4x4x4 4x5x5
O0 → Ob → Ob → Ob → Ob -
Ob 164 188 166 161 -
TF - 949 969 933 929
TN - → TF - → TF -
O1 33 - - 26 26.8
O2 44 - - 40 40.5
(b) Énergie d’interaction (meV)
Figure 5.4 – (a) Sites d’insertion de l’oxygène testés pour l’étude de l’interac-
tion entre l’oxygène et la faute prismatique, placés sur une projection d’un cristal
contenant une faute prismatique dans la direction [12¯10]. Les ronds noirs et blancs
indiquent les atomes de Zr, à z = 0 et z = 0.5 respectivement. Les ronds colorés
indiquent les positions de l’atome d’oxygène. O0 : site octaédrique du cristal parfait
hautement perturbé par la faute prismatique. Ob : nouveau site octaédrique vertical
créé par la faute prismatique où l’oxygène est placé dans un plan basal. TF : site
d’insertion se situant dans la face commune entre un site tétraèdrique original de la
structure HCP et un site tétraèdrique TN nouveau, créé par la faute d’empilement.
O1 et O2 : sites octaédriques ordinaires du cristal parfait se situant respectivement
dans les plans premier et second voisin au plan de la faute. La ligne violette continue
indique le plan de cisaillement de la faute prismatique. Les lignes discontinues orange
et verte indiquent respectivement les plans prismatiques premier et second voisin de
la faute. (b) Énergies d’interaction correspondant aux diﬀérents sites d’insertion de
l’oxygène, calculées en ab initio pour diﬀérentes tailles de boite de simulation. La
colonne en gras correspond aux valeurs convergées.
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ment structural. Pour cette raison, nous arrêtons les calculs aux sites octaédriques
dans les plans prismatiques seconds voisins de la faute, et nous n’allons pas au delà.
On considère maintenant l’oxygène placé dans le site octaédrique O0 Fig. 5.4(a).
Cette position correspond à un site octaédrique original du cristal parfait se situant
dans le plan de cisaillement de la faute prismatique. Après relaxation, on constate
que l’atome d’oxygène a migré vers le site Ob généré par la faute. Comme le site
octaédrique O0 se trouve dans le plan de la faute, son volume est réduit et sa
symétrie est détruite par le cisaillement du cristal comme l’explique la figure 5.2,
ce qui entraine la déstabilisation de l’oxygène. Ce dernier migre donc vers le site
interstitiel le plus proche, le site Ob.
Dans le cas où l’oxygène est initialement inséré dans un site Ob, l’atome d’oxygène
reste stable après relaxation dans sa position initiale et aucun changement de la
structure de la faute n’a été remarqué. Ce dernier conduit à une énergie d’interaction
répulsive comme le montre le tableau 5.4(b).
L’oxygène est instable dans le nouveau site tétraèdrique TN . Ce dernier relaxe
vers le site TF , le centre de la face commune entre le nouveau site tétraèdrique
TN et un ancien site tétraédrique de la structure HCP. En comparant les énergies
d’interaction obtenues, on remarque que le site TF présente une énergie d’excès
extrêmement haute. Cette énergie est du même ordre de grandeur que l’écart en
énergie d’occupation entre un site TF et un site octaédrique du cristal parfait, donné
sur le tableau 5.1. Il s’agit du site d’insertion le moins favorable et il sera donc exclu
dans la suite de l’étude.
Pour conclure, une interaction répulsive est obtenue entre l’oxygène et la faute
prismatique, avec une énergie d’interaction relativement importante. Cette répul-
sion s’étend même aux sites octaédriques premiers et seconds voisins à la faute, et
s’explique par une déformation significative des sites octaédriques du cristal parfait
déstabilisant ainsi l’oxygène interstitiel. Ce dernier lorsqu’il se trouve dans le plan
de la faute, migre vers les nouveaux sites octaédriques verticaux Ob générés par la
faute. Des calculs récents en ab initio effectués dans le titane montrent un résultat
semblable. Les auteurs rapportent que l’atome d’oxygène migre de son site octa-
édrique initial perturbé par la faute prismatique vers un site octaédrique Ob généré
par la faute et conduit à une augmentation de l’énergie de la faute [173]. Cette inter-
action répulsive a été obtenue également dans d’autres travaux pour les deux sites
Ob et OO dans le titane, cependant dans ce cas, l’oxygène reste stable dans son site
octaédrique original du cristal HCP et ne migre pas vers les nouveaux sites Ob [79].
2.2 Faute d’empilement pyramidale
Nous nous intéressons maintenant à la faute stable pyramidale mise en évidence
dans le chapitre 3. Ceci est motivé par le fait que cette faute pyramidale est à
l’origine d’une configuration métastable de la dislocation vis, apparaissant au cours
de son glissement dans le plan pyramidal. De plus, les observation microscopiques
dans la littérature montrent que l’ajout de l’oxygène favorise le glissement dévié
dans les plans pyramidaux [6].
Nous utilisons une boite de simulation dont la hauteur est donnée par h = t× ζ
avec ζ = 5.879 la hauteur de la cellule élémentaire et t le nombre de plans atomiques
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séparant deux fautes d’empilement successives. Le plan de la faute est défini par les






[101¯2] où u et v sont des entiers. Une
cellule élémentaire contient donc 4 atomes et le nombre total d’atomes dans la boite
de simulation est donné par 4× t× u× v.
2.2.1 Cristallographie de la faute pyramidale
La structure de la faute pyramidale est plus complexe que celle de la faute pris-
matique. Ceci est dû au fait que cette dernière correspond à une nano-macle limitée
par les deux plans miroirsM etM ′. Ces deux plans sont illustrés par les deux rubans
bleus sur la figure 5.5. Le plan de cisaillement de la faute est le plan situé entre les
deux plans miroirs. Le cisaillement du cristal dans un plan pyramidal entraine d’une
part les mêmes conséquences que la faute prismatique, à savoir la transformation des
sites octaédriques O0, se situant dans la macle, en sites tétraédriques TN et en sites
TF (Fig. 5.5a) et la génération de nouveaux sites octaédriques verticaux Ob (Fig.
5.5b). D’autre part, on remarque que le volume correspondant à un site tétraédrique
du cristal parent se transforme en un site octaédrique ON dans le cristal maclé (Fig.
5.5c). D’une manière générale, comme la macle est symétrique au cristal parent par
rapport au plan pyramidal, elle transforme tous les sites interstitiels tétraédriques,
se situant en son centre, en sites octaédriques et inversement. Par contre, elle en-
traine les mêmes conséquences que la faute prismatique sur les sites interstitiels se
situant dans les plans miroirs M et M ′. Par conséquent, on distingue dans la faute
pyramidale trois types de sites octaédriques, les sites O0, Ob et ON , ainsi que les
nouveaux sites tétraédriques TN et les nouveaux sites TF .
Au vu des résultats de la faute prismatique, comme l’oxygène est instable dans les
sites O0 et TN , et que les sites TF sont hautement répulsifs, on considère uniquement
les deux sites Ob et ON . Comme il s’agit d’une faute épaisse, nous avons considéré
en plus des deux sites d’insertion indiqués ci-dessus trois autres sites d’insertion
adjacents à la faute. Il s’agit de trois sites octaédriques du cristal parfait Oi, ie`me
voisin au plan de faute. Les différents sites testés sont illustrés sur la figure 5.6(a).
2.2.2 Résultats
Les énergies d’interaction entre l’oxygène et la faute pyramidale calculées ab
initio pour différentes tailles de boite de simulation sont résumées dans le tableau
de la figure 5.6(b). Les valeurs obtenues présentent une dépendance en fonction des
dimensions de la boite utilisée. La taille minimale pour laquelle les résultats sont
convergés correspond au paramètres t× u× v = 4× 2× 4.
Le tableau de la figure 5.6(b) montre des énergies d’interaction uniquement po-
sitives comme dans le cas de la faute prismatique. Ceci traduit donc une interaction
répulsive entre l’oxygène et la faute pyramidale. On remarque également que cette
interaction est localisée dans la macle et s’étend uniquement aux sites octaédriques
premiers voisins de la faute O1, situés dans la macle élémentaire. Ceci se manifeste
par une énergie d’interaction nulle obtenue pour les sites octaédriques O2 et O3 loin
de la faute. On déduit que la présence de la faute d’empilement pyramidale n’a
aucun effet sur l’oxygène lorsqu’il est loin de la faute.
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(a) Sites TN (b) Site Ob
(c) Site ON
Figure 5.5 – (a) Site octaédrique original du cristal parfait, transformé par le ci-
saillement pyramidal de la macle en deux sites tétraédriques TN et un nouveau site
TF , correspondant au centre de la face commune entre les deux tétraèdres TN . (b)
Site octaédrique Ob créé par le cisaillement pyramidal dans la macle élémentaire
pyramidale. (c) Site octaédrique ON de la structure HCP créé dans la macle élé-
mentaire pyramidale. Les rubans bleus indiquent les plans miroirs limitant la macle
élémentaire pyramidale. Les ronds bleus indiquent les atomes appartenant aux plans
miroirs, ayant perdu la coordinence parfaite de la structure HCP. Les ronds rouges
indiquent les atomes qui forment les sites interstitiels et les ronds gris indiquent les
atomes du cristal parfait. La boule rose dans (a) indique un atome de zirconium
appartenant au site octaédrique original OO, mais pas aux sites tétraédriques TN
formés par la faute.
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(a) Positions de l’oxygène
site 2x2x4 4x2x4 4x3x4 6x3x4 4x3x5
Ob 91 130 129 131 123
ON 36 30 22 29 -
O1 75 75 72 77 34
O2 24 0 0 0 10
O3 -11 0 0 0 0
(b) Énergies d’interaction (meV)
Figure 5.6 – (a) Les différents sites d’insertion de l’oxygène testés pour l’étude
de l’interaction entre l’oxygène et la faute pyramidale, placés sur une projection
d’un cristal contenant une faute pyramidale dans la direction [12¯10]. Les ronds noirs
et blancs indiquent les atomes de Zr à z = 0 et z = 0.5 respectivement. Les ronds
colorés indiquent la position de l’oxygène. Ob : nouveau site octaédrique vertical créé
par la faute pyramidale où l’oxygène est placé dans un plan basal. ON : nouveau site
octaédrique horizontal créé dans le plan de cisaillement de la faute pyramidale. O1,
O2 et O3 : sites octaédriques ordinaires du cristal parfait respectivement premier,
second et troisième voisin au plan de la faute. La ligne continue bleue indique le
plan de cisaillement de la faute tandis que les lignes discontinues roses indiquent les
deux plans miroirs délimitant la macle élémentaire correspondante. (b) Les énergies
d’interaction correspondant aux sites d’insertion de l’oxygène décrits en (a), calculées
pour différentes tailles de boite de simulation. La colonne en gras indique la taille
minimale pour la convergence.
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En comparant les énergies d’interaction obtenues pour les différents sites, on
constate que le site Ob présente une énergie d’interaction beaucoup plus importante
que celles obtenues pour les sites ON et O1. Il s’agit donc du site le moins favorable
pour contenir l’oxygène.
Le site ON conduit à l’énergie d’interaction la plus faible. Placer un oxygène dans
le site ON situé au centre de la macle pyramidale est donc plus favorable que dans
un site O1, se situant dans le plan miroir de la macle.
On note que pour toutes les positions testées, l’atome d’oxygène reste stable dans
sa position initiale d’introduction après relaxation des atomes et aucun changement
de structure de la faute n’a été obtenu.
Pour conclure, les résultats montrent une interaction répulsive entre l’oxygène
et la faute pyramidale avec une énergie d’interaction du même ordre de grandeur
que celle obtenue pour la faute prismatique. Considérant les résultats pour les deux
fautes d’empilement, on en déduit que l’oxygène ne peut pas ségréger ni dans la
faute prismatique ni dans la faute pyramidale. On s’attend donc à une interaction
répulsive entre la dislocation vis et l’oxygène lorsque ce dernier est situé dans le
cœur de la dislocation.
3 Interaction entre oxygène et dislocation vis
Les calculs ab initio ont montré une interaction répulsive entre l’oxygène et les
fautes d’empilement prismatique et pyramidale. Ceci laisse prédire également une
interaction répulsive entre l’oxygène et le cœur de la dislocation vis dans ses configu-
rations prismatique et pyramidales. Le but de cette section est de vérifier ce constat
en étudiant l’effet de l’oxygène sur les propriétés de la dislocation vis. L’interac-
tion entre la dislocation et un atome interstitiel peut être de nature chimique ou
élastique. Les études expérimentales effectuées sur les alliages de titane-oxygène fa-
vorisent plutôt une interaction de nature chimique induisant un changement de la
structure de cœur [12]. Nous commençons donc par évaluer l’énergie d’interaction
élastique entre l’oxygène et la dislocation vis dans ses deux configurations prisma-
tique et pyramidale dans le zirconium. Ensuite, nous étudions en simulations ab
initio l’influence de l’ajout de l’oxygène sur les différentes structures de cœur de la
dislocation vis.
3.1 Interaction élastique
Pour déterminer la nature de l’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis,
nous avons commencé par calculer leur énergie d’interaction élastique en utilisant
la théorie élastique. En partant des résultats des calculs ab initio pour les deux
structures de cœur de la dislocation prismatique et pyramidale, on calcule l’éner-
gie d’interaction de l’oxygène avec la dislocation dans tous les sites octaédriques
originaux présents dans la cellule.
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3.1.1 Calcul de l’énergie d’interaction élastique
Avant de calculer les énergies d’interaction, nous introduisons d’abord le modèle
élastique utilisé.
Description du modèle élastique
On considère dans un cristal parfait un défaut ponctuel quelconque, pouvant être
intrinsèque de type lacune ou auto-interstitiel, ou extrinsèque de type soluté. La
présence du défaut dans un centre O génère une perturbation dans le cristal qui le
contient. Cette perturbation peut être modélisée par une distribution équilibrée de
forces ~Fn s’appliquant en divers points ~an, appelées les forces de Kanzaki et vérifiant∑
n
~Fn = ~0 et
∑
n ~an ∧ ~Fn = ~0. Ces forces sont à l’origine du champ élastique créé
par le défaut. Loin du défaut, le champ élastique est simplement déterminé par le




n [174]. Un défaut
ponctuel est donc caractérisé par son dipôle élastique P . Lorsque le défaut est placé
dans un champ élastique extérieur εijext, l’énergie d’interaction élastique entre le
défaut situé à l’origine et le champ extérieur est donnée par l’expression [174] :
Einter = −Pijεijext(~0) (5.2)
où εijext(~0) est la déformation élastique créée par le champ extérieur au point où se
trouve le défaut ponctuel. Ce champ élastique extérieur peut être créé par un autre
défaut, par exemple une dislocation.
Lorsque le champ élastique du défaut ponctuel est isotrope, son dipôle élastique
Pij est une matrice diagonale dont les trois composantes sont égales et le défaut
est donc un centre de dilatation ou de compression du cristal. On retrouve alors
dans ce cas l’interaction dite d’effet de taille introduite par Cottrell et Bilby [55].
Dans un cas plus général, le tenseur P du dipôle élastique présente des composantes
supplémentaires, correspondant à la contribution des effets dits de forme du défaut
introduite par Cochardt [56].
Ce modèle est équivalent au modèle d’inclusion d’Eshelby [59,175], en considérant
un volume infinitésimal V de l’inclusion, où l’énergie d’interaction entre le défaut
ponctuel et le champ élastique d’une dislocation est donnée par
Einter = −V εij tσijext. (5.3)
εij
t est la déformation totale propre du défaut ponctuel et σijext est la contrainte
créée par la dislocation au niveau du défaut ponctuel. Les deux expressions éq. 5.2
et éq. 5.3 de l’énergie d’interaction issues des deux modèles sont liées par Pij =
V Cijklεkl où Cijkl sont les constantes élastiques de la matrice.
Paramétrisation du modèle
Pour calculer l’énergie d’interaction entre l’atome d’oxygène et la dislocation à
partir du modèle élastique décrit ci-dessus, on a besoin d’évaluer d’abord le dipôle
élastique du défaut.
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Dipôle élastique
Le dipôle élastique d’un défaut ponctuel placé dans un cristal parfait peut être
déduit des calculs ab initio suivant la méthode suivante [176,177]. La relaxation des
positions atomiques dans une boite de simulation dont les vecteurs de périodicité
sont maintenus fixes et contenant un atome interstitiel d’oxygène dans un site oc-
taédrique, génère une contrainte σij = −1/V Pij dans la boite, où V est le volume
du système (la cellule de simulation) et Pij est le dipôle élastique de l’atome d’oxy-
gène. À partir de nos calculs ab initio, la mesure de cette contrainte nous permet de
déduire le dipôle élastique de l’oxygène
Pij =
 2.7 0 00 2.7 0
0 0 1.9
 (5.4)
exprimé en eV dans le repère ( ~U1, ~U2, ~U3) habituel de la maille hexagonale, où ~U3
est suivant la direction 〈c〉. Le tenseur obtenu est une matrice diagonale. Le champ
élastique créé par l’atome d’oxygène ne présente aucun terme de couplage avec
le champ élastique de Volterra d’une dislocation vis comme cela a été démontré
auparavant dans la littérature [9], et ceci est vrai même en prenant en compte
l’anisotropie élastique. Aucune interaction de nature élastique n’existe donc dans ce
cas entre l’oxygène et la dislocation vis.
Comme la structure de cœur réelle de la dislocation vis est étalée dans les plans
prismatique et pyramidal, le champ élastique créé par la dislocation est différent
du champ de Volterra. Cette différence doit donc être prise en compte puisqu’elle
pourrait conduire à une interaction élastique avec le défaut.
Champ de déformation de la dislocation
Afin de prendre en compte la dissociation du cœur de la dislocation, le champ
élastique réel créé par la dislocation est extrait de nos simulations atomiques ab
initio par la méthode suivante [166]. L’introduction d’une dislocation dans un cristal
parfait génère un champ élastique local transformant un point O quelconque en son
image O′. Le voisinage de O, défini par la matrice R contenant les positions de
l’ensemble des atomes voisins, est transformé également en un voisinage défini par
la matrice R′

























Le tenseur du champ de déformation correspondant s’écrit : ε = 1/2(F T F −Id).
Id est la matrice identité et F est le gradient de déformation en ce même point O
qu’on peut calculer grâce à l’expression suivante : F = (R′RT ) (RRT )−1, issue d’un
ajustement moindre carré. Connaissant les positions atomiques avant et après dé-
formation, on peut donc déduire le tenseur de déformation. Ces positions atomiques
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peuvent être extraites de nos calculs ab initio de relaxation d’une dislocation dans
un cristal parfait. Connaissant le tenseur réel de déformation de la dislocation ainsi
que le dipole élastique de l’oxygène, nous calculons l’énergie d’interaction élastique
entre l’oxygène et la dislocation à partir de l’équation 5.2.
Différentes tailles de boites ont été utilisées. Les résultats montrent qu’aucune
interaction de nature élastique n’existe entre l’oxygène et la dislocation prismatique
dans tous les sites octaédriques testés autour du cœur (voir Fig. 5.7(a)). Lorsque
l’oxygène est placé dans le plan d’étalement de la dislocation on observe une inter-
action répulsive. Cette zone désignant le cœur de la dislocation est cependant hors
du domaine de validité de la méthode puisque les déplacements atomiques sont trop
grands, et son étude nécessite donc des calculs atomistiques. Les mêmes résultats
ont été obtenus pour la configuration métastable pyramidale de la dislocation vis
(voir Fig. 5.7(b)).
(a) Config. prismatique (b) Config. pyramidale
Figure 5.7 – Énergies élastiques d’interaction entre l’oxygène et la dislocation dans
sa configuration (a) prismatique et (b) pyramidale, calculées pour une dislocation
relaxée en ab initio pour une boite de simulation de dimensions n×m = 5× 8. Les
énergies indiquées par des carrés en dégradé de couleur rouge et bleu sont superposées
à la carte de Vitek de la dislocation correspondante.
On déduit donc qu’il n’y a pas d’interaction de nature élastique entre l’oxygène
et la dislocation comme cela a été suggéré dans la littérature [9]. Pour caractériser
cette interaction, nous avons donc fait appel à des simulations ab initio.
3.2 Calculs ab initio
Au vu des résultats de la théorie élastique, on constate que l’interaction entre
l’oxygène et la dislocation vis n’est pas de nature élastique et concerne principale-
ment la zone du cœur de la dislocation. Dans cette partie nous avons donc étudié
102 3. INTERACTION ENTRE OXYGÈNE ET DISLOCATION VIS
CHAPITRE 5. DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR AJOUT D’OXYGÈNE
cette interaction en simulations ab initio en considérant les trois configurations stable
et métastables possibles de la dislocation vis 〈a〉.
3.2.1 Calcul de l’énergie d’interaction
Pour calculer l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation nous avons
utilisé la même boite de simulation que celle utilisée pour la modélisation des dis-
locations, décrite dans les chapitres précédents, mais dupliquée deux fois dans la
direction du vecteur de Burgers (h = 2b). Ceci est nécessaire pour minimiser les
interactions entre l’atome d’oxygène et ses images périodiques le long de la ligne de
dislocation. Une étude de convergence en fonction de la taille de boite de simulation
sera discutée plus tard dans ce chapitre. On rappelle que la boite de simulation
contient un dipôle de dislocations et que ses dimensions sont définies par les para-
mètres n×m×2. Un seul atome d’oxygène est introduit dans la boite afin d’étudier
son effet sur une des deux dislocations du dipôle. Nous avons néanmoins fait les
calculs pour certaines positions avec deux atomes d’oxygène, un pour chaque dislo-
cation du dipôle, et les résultats sont discutées dans les paragraphes suivants.
L’énergie d’interaction est donnée par l’expression suivante :
Eint = ED−O − EO − ED + EBulk (5.5)
ED et EO correspondent à l’énergie totale de la boite contenant seulement un dipôle
de dislocations ou un atome d’oxygène respectivement. ED−O est l’énergie totale de
la cellule contenant simultanément un dipôle de dislocations et un atome d’oxygène
et EBulk correspond à l’énergie d’un cristal parfait pour la même boite de simulation.
En partant d’une dislocation initialement dans la configuration souhaitée, on
place l’atome d’oxygène dans différentes positions dans le cœur de la dislocation ou
autour et on calcule l’énergie d’interaction. Dans une première étape, ces calculs
ont été faits avec la boite de simulation de dimensions n × m = 5 × 8. Ce choix
découle de l’étude de la configuration métastable de la dislocation vis Section 3.2 du
Chapitre 3. Cette étude montre que la boite de dimension n×m = 5× 8 donne une
énergie d’excès de la configuration métastable la plus proche de la moyenne estimée
à ∆E = 3.6± 1.5 meV/Å (voir figure 3.16(b)).
3.2.2 Configuration prismatique stable
Le glissement principal des dislocations vis 〈a〉 dans le zirconium est le glissement
dans les plans prismatiques. Ce glissement possède une faible barrière de Peierls grâce
à une configuration stable de la dislocation vis où cette dernière est dissociée dans
le plan prismatique de glissement. Les observations microscopiques témoignent d’un
durcissement de ce glissement facile prismatique sous l’effet de l’oxygène [70, 109].
Nous commençons donc par étudier l’interaction entre l’oxygène et la dislocation
dans sa configuration stable prismatique.
Cristallographie de la structure de cœur de la dislocation
La structure de cœur prismatique de la dislocation est la configuration de plus
basse énergie où la dislocation est dissociée dans un plan prismatique générant un
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ruban de faute d’empilement prismatique entre les deux partielles. L’analyse de cette
structure de cœur, illustrée dans la figure 5.8, montre qu’on retrouve les deux types
de sites interstitiels O0 et Ob discutés précédemment dans la faute d’empilement
prismatique. Le site OO est un site octaédrique original de la structure HCP se
situant au cœur de la dislocation et hautement perturbé par cette dernière, tandis
que le site Ob est un nouveau site octaédrique créé au cœur de la dislocation par
le cisaillement prismatique de cette dernière. Ces deux sites interstitiels ainsi que
d’autres sites octaédriques voisins au cœur de la dislocation seront donc pris en
considération pour l’étude de l’interaction oxygène-dislocation prismatique.
(a) Site OO (b) Site Ob
Figure 5.8 – Sites interstitiels dans la configuration prismatique de la dislocation
vis : (a) site octaédrique OO original de la structure HCP, se transformant en deux
sites tétraédriques à cause du cisaillement de la dislocation. (b) site octaédrique Ob
généré par la dislocation. Le plan d’étalement de la dislocation est indiqué par un
ruban bleu. Les boules bleues indiquent les atomes ayant une coordinence différente
de celle de la structure HCP parfaite. Les boules rouges désignent les atomes premiers
voisins constituant le site interstitiel et les boules grises désignent les atomes du
cristal parfait.
Énergie d’interaction
Les énergies d’interaction obtenues pour les différents sites testés dans la configu-
ration prismatique sont résumées dans la figure 5.9.
Une première observation permet de constater que toutes les positions testées
conduisent à une énergie d’interaction positive témoignant d’une interaction répul-
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Figure 5.9 – Énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis prismatique
calculée pour différentes positions de l’atome d’oxygène. L’énergie illustrée par un
dégradé de couleur rouge et bleu est superposée à la carte de Vitek de la dislocation
dans sa configuration prismatique, avant introduction de l’oxygène.
sive entre l’oxygène et la dislocation. Comme dans le cas de la faute prismatique,
l’interaction entre l’oxygène et la dislocation n’est pas localisée dans le plan d’éta-
lement de la dislocation mais s’étend aussi aux sites interstitiels présents dans les
plans prismatiques voisins comme le montrent les ronds rouges sur la figure 5.9.
Cependant, il s’agit d’une interaction à courte portée qui décroit très rapidement en
s’éloignant du cœur de la dislocation. Dans tous les sites octaédriques O originaux
du cristal parfait, se situant autour du cœur de la dislocation (ronds rouges Fig.
5.9), l’oxygène reste stable dans sa position de départ après relaxation et aucun
changement de la structure de cœur n’a été noté. On déduit que loin du cœur de
la dislocation, l’interaction entre l’oxygène et la dislocation est faible et n’implique
aucun changement structural.
Lorsque l’oxygène est placé dans un site octaédrique O0 dans le plan d’étalement
de la dislocation (les carrés Fig 5.9), la position de l’oxygène reste inchangée mais
la structure de cœur de la dislocation change considérablement comme le montre la
figure 5.10. L’atome d’oxygène se trouvant dans un site O0 octaédrique hautement
perturbé par le cisaillement généré par la dislocation prismatique, repousse cette
dernière partiellement vers le plan prismatique voisin et on obtient la configuration
illustrée sur la figure 5.10 pour chaque site octaédrique dans le cœur de la dislo-
cation. Dans cette configuration, les deux partielles de la dislocation initiale sont
étalées dans deux plans prismatiques adjacents. Dans les cas illustrés sur les figures
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(a) (b)
(c) (d)
Figure 5.10 – Carte de Vitek de la structure de cœur de la dislocation avant et
après relaxation lorsqu’un atome d’oxygène est placé dans différents sites interstitiels
O0 le long du cœur de la dislocation. Le carré vert désigne l’atome d’oxygène tandis
que la croix noire indique le centre initial de la dislocation.
5.10(c) et (d), la relaxation de cette configuration sans l’atome d’oxygène montre
qu’il s’agit de la configuration métastable de la dislocation vis dans le zirconium.
Cette configuration étudiée dans le Chapitre 3 est responsable du glissement py-
ramidal pi1 de la dislocation vis. On en déduit que dans le cœur de la dislocation,
l’interaction de la dislocation avec l’atome de l’oxygène est répulsive et implique un
changement de la structure de cœur.
Une comparaison des énergies obtenues pour les différents sites interstitiels tes-
tés montre que les sites octaédriques Ob générés par la dislocation dans son plan
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d’étalement prismatique, indiqués par des triangles sur la figure 5.9, conduisent à
des énergies plus hautes, et donc plus répulsives que les autres sites testés. On note
que dans ce site, la position de l’atome d’oxygène ainsi que la structure de cœur
de la dislocation restent inchangées après relaxation des atomes. Ceci est semblable
aux résultats obtenus pour les mêmes sites dans la faute prismatique donnant des
énergies d’interaction du même ordre de grandeur que pour la dislocation. Comme
ce site est généré par la faute, l’atome d’oxygène ne peut pas s’y trouver naturel-
lement. Étant donné l’interaction répulsive obtenue pour ce site, la migration de
l’oxygène dans ce site Ob n’est pas favorable énergétiquement. Ceci contraste avec
les observations microscopiques récentes effectuées dans le titane, témoignant d’une
ségrégation de l’oxygène dans un site interstitiel qui pourrait être le nouveau site
octaédrique Ob [79].
Ces résultats permettent de conclure que l’interaction entre l’oxygène et la dis-
location prismatique est d’abord de nature chimique, et concerne principalement la
zone du cœur de la dislocation. Cette interaction est répulsive et génère un change-
ment de la structure de cœur lorsque l’oxygène se retrouve dans le plan prismatique
de glissement de la dislocation. Le même comportement a été mis en évidence par
des travaux ab initio récents dans le titane, montrant un changement de la structure
de cœur de la dislocation vis induit par la présence de l’atome d’oxygène [79].
La configuration métastable de la dislocation vis 〈a〉 générée par la présence de
l’oxygène est sessile, ce qui explique le durcissement pour le glissement prismatique
sous l’effet de l’oxygène rapporté dans la littérature. De plus, cette même configu-
ration métastable est responsable de l’activation du glissement dévié dans les plans
pyramidaux pi1. On en conclut donc que l’oxygène favorise le glissement dévié pyra-
midal pi1, ce qui est en accord avec les observations microscopiques dans les alliages
de zirconium [6].
3.2.3 Configurations pyramidales métastables
Les calculs précédents ont révélé que la présence de l’oxygène dans le plan de
glissement prismatique de la dislocation conduit à une modification de sa structure
de cœur vers la configuration métastable de la dislocation vis partiellement étalée
dans le plan pyramidal. L’objectif de cette partie est d’étudier l’influence de l’oxygène
sur cette configuration métastable qui intervient lors du glissement de la dislocation
vis dans le plan pyramidal.
Cristallographie de la structure de cœur de la dislocation
La configuration métastable de la dislocation vis dans le zirconium présente un
étalement dans le plan pyramidal pi1 au centre de la zone du cœur. De la même
manière que pour la dislocation prismatique, l’analyse de cette structure de cœur
métastable, illustrée sur la figure 5.11 montre qu’on retrouve les mêmes sites inter-
stitiels octaédriques ON , Ob et O0 décrits dans la faute pyramidale précédemment.
Ces trois sites interstitiels ainsi que d’autres sites octaédriques voisins au cœur de la
dislocation seront donc pris en considération pour l’étude de l’interaction oxygène-
dislocation pyramidale.
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(a) Site OO (b) Site Ob
(c) Site ON
Figure 5.11 – Sites interstitiels dans la configuration pyramidale métastable de la
dislocation vis dans le Zr : (a) site octaédrique OO original de la structure HCP, se
transformant en deux sites tétraédriques à cause du cisaillement de la dislocation.
(b) site octaédrique Ob généré par la dislocation. (c) site octaédrique ON généré au
centre de la structure de cœur. Les plans prismatiques d’étalement de la dislocation
sont indiqués par des rubans bleus et la macle élémentaire pyramidale au centre
du cœur est indiquée par un rectangle bleu. Les boules bleues indiquent les atomes
ayant une coordinence différente de celle de la structure HCP parfaite. Les boules
rouges désignent les atomes premiers voisins constituant le site interstitiel et les
boules grises désignent les atomes du cristal parfait.
Énergie d’interaction
En suivant la même démarche que pour la dislocation prismatique, nous avons
calculé l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation pyramidale métastable
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Figure 5.12 – Énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis pyramidale
métastable calculée pour différentes positions de l’atome d’oxygène. L’énergie illus-
trée par un dégradé de couleur rouge et bleu est superposée à la carte de Vitek de la
dislocation dans sa configuration métastable pyramidale. Les énergies d’interaction
sont calculées par rapport à la configuration métastable.
Une première observation de la carte sur la Fig. 5.12 montre l’existence d’un
site unique présentant une énergie d’interaction négative au centre de la dislocation
témoignant d’une interaction attractive entre l’oxygène et la dislocation vis. Pour
toutes les autres positions testées, l’énergie est positive et l’interaction est donc
répulsive.
Les extrémités de la structure de cœur sont constituées de deux fautes d’empi-
lement prismatiques (voir Section 1.4 du Chapitre 3). On y trouve donc les sites O0
et les sites Ob. Le comportement observé lorsque l’oxygène est placé dans cette zone
périphérique est semblable à celui obtenu pour la dislocation prismatique. Lorsque
l’oxygène est placé dans les sites de type O0, correspondant aux positions naturelles
de l’oxygène dans le réseau HCP, ce dernier conduit à un changement de la struc-
ture de cœur de la dislocation comme le montre la figure 5.13. L’oxygène placé dans
un site octaédrique hautement perturbé par la dislocation, repousse cette dernière
vers le plan prismatique voisin en glissant dans son plan pyramidal pi1 d’étalement
et la dislocation se retrouve dans ce cas dans sa configuration stable prismatique.
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(a) Site OO
(b) Site OO
Figure 5.13 – Carte de Vitek de la structure de cœur de la dislocation obtenue
après relaxation lorsqu’un atome d’oxygène est initialement placé dans un site O0
au cœur de la dislocation. Le carré vert désigne l’atome d’oxygène tandis que la
croix noire indique le centre initial de la dislocation.
On en déduit que l’interaction entre la dislocation et l’atome d’oxygène dans la
zone d’étalement prismatique du cœur de la dislocation, est répulsive et implique
le changement de la structure de cœur, tout comme dans le cas de la dislocation
prismatique. Lorsque l’oxygène est placé dans les sites Ob, ce dernier reste stable
dans sa position de départ et aucun changement de la structure de cœur de la dis-
location n’est remarqué. La comparaison des énergies obtenues montre que les sites
Ob conduisent à la plus haute énergie d’interaction, du même ordre de grandeur que
l’énergie calculée pour les mêmes sites dans la configuration prismatique de la dislo-
cation. Il s’agit donc du site d’insertion le plus répulsif, et la migration de l’oxygène
vers ce site est donc énergétiquement défavorable.
Dans la zone centrale de la structure de cœur, la dislocation présente un étale-
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ment local dans le plan pyramidal pi1. Cette zone correspond à la macle élémentaire
pyramidale décrite dans la Section 1.4 du Chapitre 3. On y retrouve donc le nouveau
site octaédrique de type ON décrit précédemment dans la faute pyramidale. Lorsque
l’oxygène est placé dans ce site, ce dernier reste stable dans sa position de départ
et la structure de cœur reste inchangée. L’ajout de l’oxygène dans ce site conduit
à une énergie d’interaction Eint = −62 meV, et donc à une interaction attractive
qui stabilise la configuration métastable de la dislocation vis. Ce résultat est inat-
tendu puisque ce même site correspond à une interaction répulsive dans la faute
pyramidale. On en déduit que dans la zone centrale du cœur de la dislocation, cor-
respondant à la macle élémentaire pyramidale, la déformation créé par la dislocation
conduit à une interaction attractive entre l’oxygène placé dans les sites octaédriques
ON et la dislocation. La ségrégation de l’oxygène dans ce site octaédrique attractif
est donc favorable énergétiquement.
En conclusion, une interaction répulsive existe entre l’oxygène, se trouvant natu-
rellement dans les sites octaédriques originaux du cristal, et la dislocation vis dans
sa configuration pyramidale métastable. Cette interaction implique un changement
de la structure de cœur lorsque l’oxygène se trouve dans les plans d’étalement de
la dislocation. Ce comportement est cohérent avec le comportement obtenu pour la
dislocation dans sa configuration prismatique stable. Cependant, un nouveau site
octaédrique attractif généré par la dislocation a été identifié dans la zone centrale
du cœur, la zone correspondant à la macle élémentaire pyramidale. Ce site peut
donc attirer l’atome d’oxygène lors de la migration de la dislocation dans le plan pi1,
stabilisant ainsi la dislocation dans cette configuration métastable. Ce résultat nous
motive à étudier l’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis dans sa deuxième
configuration métastable pyramidale dans le zirconium. On rappelle que cette confi-
guration apparait sur le chemin du glissement de la dislocation vis dans le plan
pyramidal pi1.
Pour cette configuration seulement deux positions initiales potentiellement im-
portantes, se situant dans le cœur de la dislocation, ont été testées, comme l’indique
la figure 5.14.
Les deux positions initiales testées conduisent à un changement de la structure
de cœur de la dislocation vers la première configuration métastable pyramidale,
avec l’atome d’oxygène situé dans le même site attractif que décrit précédemment.
Lorsque l’oxygène est initialement placé dans un site O0 indiqué par un carré sur la
figure 5.14(a), ce dernier se trouve dans une position correspondant à un site octa-
édrique original de la structure HCP, hautement perturbé par la dislocation. Après
relaxation, l’oxygène migre vers le site attractif ON généré par la dislocation et la
structure de cœur de la dislocation évolue vers la première configuration métastable
de la dislocation, où elle est partiellement étalée dans le plan pyramidal comme le
montre la figure 5.14(a).
Lorsque l’oxygène est initialement placé dans un site ON indiqué par un triangle
(Fig. 5.14 b), ce dernier se trouve dans le site octaédrique créé par le cisaillement
pyramidal de la dislocation. L’oxygène reste donc stable dans cette position et la
dislocation glisse dans le plan pyramidal et adopte la première configuration méta-
stable, étudiée ci-dessus, comme le montre la figure 5.14(b).
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(a) Site initialement OO relaxant vers ON
(b) Site ON
Figure 5.14 – Cartes de Vitek de la dislocation vis 〈a〉 initialement dans sa configu-
ration métastable où elle est entièrement étalée dans le plan pyramidal pi1, montrant
sa structure de cœur avant et après relaxation, lorsqu’un atome d’oxygène est placé
dans différents sites interstitiels dans le cœur de la dislocation : (a) site OO et (b) site
ON . La croix noire indique le centre initial de la dislocation. Les carrés et diamants
verts indiquent l’atome d’oxygène.
Dans les deux cas, on témoigne d’un piégeage de la dislocation dans sa confi-
guration sessile métastable, par l’atome d’oxygène placé ou migrant vers le site
octaédrique attractif ON .
On conclut que dans les deux configurations métastables pyramidales de la dis-
location vis, la présence de l’oxygène dans la zone d’étalement pyramidal du cœur
de la dislocation entraine l’épinglage de cette dernière dans sa configuration pyrami-
dale sessile. Ceci résulte d’une interaction attractive entre la dislocation et l’oxygène
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lorsqu’il est placé dans le site octaédrique ON généré par le cisaillement pyramidal
de la dislocation. La convergence de l’énergie d’interaction attractive calculée pour
ce site ON est étudiée dans le paragraphe suivant.
3.2.4 Énergie d’interaction attractive
Afin d’étudier les effets de la taille et de la forme de la boite de simulation ainsi
que les effets du dipôle de dislocations, une étude de convergence de l’énergie d’in-
teraction entre l’oxygène et la dislocation a été effectuée. Nous choisissons de faire
cette étude sur l’énergie d’interaction obtenue pour l’oxygène placé dans le site oc-
taédrique attractif ON de la première configuration métastable de la dislocation vis.
Ce choix est motivé par le fait que ce cas particulier ne présente aucune reconstruc-
tion de la dislocation ni de migration de l’oxygène. Nous évitons ainsi les variations
d’énergie élastique dues à un changement de la structure de cœur, ou des positions
relatives des dislocations du dipôle, dans la boite de simulation.
Le calcul de l’énergie d’interaction entre la dislocation et l’oxygène placé dans le
site ON a été effectué d’abord avec la même taille de boite que précédemment, mais,
en introduisant deux atomes d’oxygène dans la cellule (un oxygène pour chaque
dislocation du dipôle principal). Après relaxation, on obtient la même structure de
cœur avec la position de l’oxygène inchangée, exactement comme le cas avec un
seul atome d’oxygène, avec une énergie d’interaction Einter = −53 meV. L’interac-
tion obtenue est légèrement moins attractive que celle obtenue avec un seul atome
d’oxygène dans la boite de simulation dont l’énergie Einter = −62 meV. Cepen-
dant la différence énergétique est faible et n’affecte pas le caractère attractif du site
d’insertion.
En introduisant deux atomes d’oxygène dans la boite de simulation comme pré-
cédemment, on effectue cette fois le même calcul d’énergie d’interaction pour dif-
férentes tailles de boite de simulation. Les énergies obtenues sont illustrées sur la
figure 5.15. Afin d’éliminer la contribution énergétique de l’interaction élastique
entre les deux atomes d’oxygène présents dans la boite, ainsi qu’avec leurs images
périodiques, cette contribution a été calculée en utilisant le code Aneto développé
par C. Varvenne [177], pour les différentes boites de simulation utilisées. Ensuite, la
contribution correspondante est retranchée de l’énergie obtenue pour chaque boite
de simulation. Ainsi, nous corrigeons les deux énergies intervenant dans la définition
de l’énergie d’interaction : les énergies obtenues pour les boites de simulation conte-
nant seulement deux atomes d’oxygènes, et les énergies obtenues pour les boites
contenant deux atomes d’oxygènes et un dipôle de dislocations en même temps. Les
énergies d’interaction corrigées élastiquement sont également illustrées sur la même
figure 5.15.
La figure 5.15(a) présente une étude de la convergence de l’énergie d’interaction
dans la direction ~z de la ligne de dislocation. Cette figure montre la variation de Eint
en fonction de la hauteur h = nb × b pour différentes valeurs de nb. Les corrections
élastiques abaissent les énergies d’interaction pour les différentes tailles de boite
testées, et révèlent l’existence d’une interaction persistante entre l’oxygène et ses
images périodiques dans la direction ~z, dans les boites de hauteur minimale h = 2×b.
La convergence des résultats est obtenue pour une boite de simulation de hauteur
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Figure 5.15 – Étude de la convergence de l’énergie d’interaction calculée pour le
site ON (a) le long de la ligne de dislocation en fonction du paramètre nb et (b) dans
la direction ~x et ~y de la boite de simulation en fonction des paramètres n et m.
h = 3× b. À partir de cette taille, on voit que l’énergie d’interaction obtenue varie
très peu en augmentant la hauteur de la boite de simulation. On constate que le
modèle élastique utilisé ne parvient pas à corriger l’énergie d’interaction obtenue
avec les boites de hauteur 2b. L’interaction persistante dans ces boites de simulation
peut avoir plusieurs origines. Elle peut être due à la perturbation de la structure
atomique induite par les images périodiques de l’oxygène, non prise en compte dans
ce modèle de correction simple, ou alors notamment à une interaction électronique
entre l’oxygène et ses images périodiques. Pour cette raison, nous avons choisi de
présenter précédemment le long de toute cette étude uniquement des énergies non
corrigées élastiquement.
L’étude de convergence de l’énergie d’interaction en fonction des paramètres n
et m suivant les directions ~x et ~y respectivement est illustrée sur la figure 5.15(b).
On note que l’énergie d’interaction varie en fonction des dimensions de la boite de
simulation dans les deux directions. Cette différence en énergie est probablement
associée à un effet de taille de boite sur la déformation du site ON au cœur de la
dislocation. On rappelle que pour cette configuration métastable de la dislocation
vis, les effets de la taille et la forme de la boite de simulation sur son énergie de
cœur étaient marqués comme le montre l’étude de convergence dans la Section 3.2
du Chapitre 3.
Comme les calculs ab initio sont couteux, il n’a pas été possible d’atteindre des
boites de simulation suffisamment grandes pour s’affranchir de ces effets. Cependant,
l’interaction demeure attractive pour toutes les dimensions testées, et les résultats
restent inchangés qualitativement.
À partir de cette étude ab initio, on conclut que l’oxygène possède deux effets
majeurs sur la dislocation vis 〈a〉 dans le zirconium :
– Il favorise le glissement dévié dans les plans pyramidaux pi1 en générant la
configuration métastable de la dislocation vis dans le zirconium. Ceci permet
d’expliquer les observations reportées dans la littérature signalant que le glis-
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sement dévié pyramidal devient de plus en plus fréquent lorsque la teneur en
oxygène augmente dans le zirconium [6].
– Il bloque la dislocation vis dans sa configuration métastable sessile. Ceci peut
être à l’origine d’un durcissement par ségrégation de l’oxygène dans la dislo-
cation. La vérification de cette hypothèse est l’objectif de la section suivante.
Les deux effets expliquent néanmoins qualitativement le durcissement pour le
glissement prismatique sous l’effet de l’oxygène observé dans la littérature [109].
4 Durcissement du zirconium par l’oxygène
Le durcissement du zirconium par l’ajout de l’oxygène est souvent lié aux phéno-
mènes de vieillissement dans la littérature. Les résultats ab initio présentés ci-dessus
montre l’existence d’un site attractif où l’oxygène piège la dislocation dans sa confi-
guration métastable. Ceci implique la possibilité d’un durcissement par vieillissement
où les atomes d’oxygène ségrègent sur la dislocation et la piègent dans sa configu-
ration métastable sessile, limitant ainsi sa mobilité.
4.1 Durcissement par ségrégation de l’oxygène
Pour étudier la possibilité d’un durcissement par ségrégation de l’oxygène sur les
dislocations, nous utilisons un modèle thermodynamique classique de durcissement
par solution solide [28, 178] dans l’approximation du champ moyen [179] dont la
description est donnée ci-dessous.
4.1.1 Énergie de ségrégation
On présente sur la figure 5.16 la variation de l’énergie d’interaction correspondant
à ce site attractif en fonction de la concentration de l’oxygène le long de la ligne de
dislocation. Cette figure est déduite des résultats de l’étude de convergence suivant
la direction ~z, discutée ci-dessus. En utilisant des boites de simulation de hauteurs
h = nb× b différentes, nous avons calculé l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la
dislocation par rapport à l’énergie de solution d’un atome d’oxygène obtenue pour
une boite de simulation cubique de 200 atomes dans le repère cartésien. Comme il
existe un seul site octaédrique sur une hauteur de 1b le long de la ligne de disloca-
tion, on obtient ainsi l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation pour
différentes concentration de l’oxygène dans la ligne de dislocation.
La figure montre que dans le cas où la dislocation est entièrement saturée en
oxygène, i. e. lorsqu’on place un atome d’oxygène dans chaque plan atomique, on
obtient une augmentation de l’énergie d’interaction, se rapprochant donc de zéro.
Ceci témoigne d’une interaction répulsive entre les atomes d’oxygène premiers voisins
le long de la dislocation. Pour les concentrations le long de la dislocation CO ≤ 0.5,
l’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation varie peu, indiquant donc que
les atomes d’oxygène le long de la ligne de dislocation interagissent peu entre eux.
D’une manière générale, la figure 5.16 montre que l’énergie d’interaction entre
l’oxygène et la dislocation est toujours négative et donc l’interaction oxygène-dislocation
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obtenue pour le site ON est toujours attractive, quelle que soit la fraction d’oxygène
sur la ligne de dislocation.
À partir de l’énergie obtenue pour la concentration la plus faible considérée
(CO = 1/6), on déduit l’énergie d’interaction pour un atome d’oxygène isolé Eint =
−60 meV. Cette énergie est déduite en appliquant les corrections élastiques suivant
la méthode décrite précédemment, afin de soustraire la contribution énergétique de















Figure 5.16 – Étude de la variation de l’énergie d’interaction calculée pour le
site ON en fonction de la concentration de l’oxygène dans la ligne de dislocation.
L’énergie est calculée par rapport à celle de la configuration métastable pour une
boite de simulation de dimensions n×m = 5× 8.
Ces résultats nous motivent donc à étudier le durcissement du zirconium par sé-
grégation de l’oxygène sur la dislocation. Afin de vérifier cette hypothèse nous avons
établi un modèle thermodynamique de ségrégation pour expliquer le durcissement
du zirconium par l’ajout de l’oxygène.
4.1.2 Modèle thermodynamique de ségrégation
Pour étudier la ségrégation de l’oxygène sur les dislocations dans le zirconium
d’un point de vue thermodynamique, nous considérons une dislocation vis de vecteur
de Burgers ~b = 1/3a[12¯10] où a est le paramètre de maille. Nous considérons égale-
ment une solution solide diluée d’oxygène, où les atomes d’oxygène occupent les sites
octaédriques. La concentration nominale de l’oxygène dans tout le système est cn.
Cette concentration correspond au nombre de sites octaédriques occupés par rapport
au nombre total de sites octaédriques dans le cristal. On définit les concentrations
suivantes :
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où cd est la concentration de l’oxygène ségrégé sur la ligne de dislocation, et cb
est la concentration de l’oxygène restant en solution dans le cristal. Nb0 et Nd0
correspondent au nombre d’atomes d’oxygène en solution dans le cristal et ségrégés
le long de la ligne de dislocation respectivement. Nb et Nd sont le nombre total de
sites octaédriques dans le cristal et le long de la ligne de dislocation respectivement.
La conservation du nombre total d’oxygène impose :
(Nb +Nd)cn = Ndcd +Nbcb (5.7)
Comme nous avons deux sites octaédriques par cellule élémentaire dans la struc-
ture HCP, ce qui signifie un site octaédrique par atome, on écrit Nb = 4V/(
√
3a2c)
et Nd = ρV/a où ρ est la densité de dislocation, V est le volume considéré et c sont
les paramètres de la maille HCP. Dans la limite d’une faible densité de dislocations





acρ cd + cb (5.8)
Pour calculer l’énergie de ségrégation de l’oxygène, on écrit l’énergie libre du
système :
F (cd, cb) =NdcdEint(cd) + kBTNd[cd ln cd + (1− cd) ln(1− cd)]
+ kBTNb[cb ln cb + (1− cb) ln(1− cb)]
(5.9)
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où l’énergie de ségrégation est donnée par :




4.1.3 Ségrégation de l’oxygène
On suppose que les atomes d’oxygène en solution sont dispersés d’une manière
homogène dans le cristal et le long du segment rectiligne de la dislocation. Dans ce
modèle, seulement les interactions entre deux oxygènes premiers voisins seront prises
en compte. La ségrégation de l’oxygène sur la dislocation implique le changement
de la structure de cœur de la dislocation vis qui adopte sa configuration métastable
pyramidale. L’énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis, calculée en
prenant comme référence pour la dislocation son état le plus stable c’est à dire sa







∆EPr−pi est la différence d’énergie entre la configuration métastable et la confi-
guration stable prismatique de la dislocation et E0int est l’énergie d’interaction at-
tractive entre l’oxygène et la dislocation calculée par rapport à la configuration mé-
tastable pour un oxygène isolé. Cette dernière est déduite du paragraphe précédent
E0int = −60 meV. On ne considère ici que l’interaction O-O entre deux oxygènes
premiers voisins Voo. Cette interaction est déduite à partir de nos résultats ab initio
précédents :
Voo = Eint(CO = 1)− E0int = 36meV (5.17)
En utilisant un algorithme de type Newton-Raphson, on résout l’équation 5.14
et on trace les graphes sur la figure 5.17 montrant l’évolution de la concentration
en oxygène le long de la ligne de dislocation en fonction de la température. Comme
les concentrations nominales en oxygène dans les alliages de zirconium dépassent
rarement les 1000 ppm [1], on se contente d’explorer uniquement des faibles concen-
trations.
La figure 5.17 montre que pour une concentration nominale en oxygène cn =
0.1%, la concentration d’oxygène ségrégé dans la dislocation ne dépasse pas cd = 0.8
quelle que soit la température, et chute à cd = 0.5 pour une température d’environ
40 K. Ceci permet de conclure que la force de ségrégation n’est pas suffisante pour
induire un enrichissement de la dislocation en oxygène dans une gamme de tem-
pérature pertinente. On déduit donc que le durcissement du zirconium sous l’effet
de l’oxygène n’est pas le résultat d’un vieillissement du matériau. Ce constat est
cohérent avec les données expérimentales existantes dans la littérature où l’effet de
Portevin-Lechatelier n’a jamais été observé [127].
118 4. DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR L’OXYGÈNE
CHAPITRE 5. DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR AJOUT D’OXYGÈNE
Figure 5.17 – Évolution de la concentration d’oxygène ségrégé le long de la ligne
de dislocation dans sa configuration métastable sessile en fonction de la température
entre 0 et 1000 K.
Cette conclusion nous amène alors à envisager un scénario de durcissement, où
la dislocation en mouvement interagit avec un champ d’obstacles immobiles.
4.2 Scénarios de durcissement
Les résultats du modèle thermodynamique décrit ci-dessus montrent que l’enri-
chissement de la dislocation en oxygène n’est possible que pour des températures
très basses (au-dessous de 50 K). Ceci nous permet de déduire que le durcissement
du zirconium sous l’effet de l’oxygène n’est pas le résultat d’un vieillissement du
matériau mais dû à une interaction entre la dislocation en mouvement et les atomes
d’oxygène se trouvant dans la matrice. À partir de nos résultats ab initio, nous
proposons différents scénarios possibles.
4.2.1 Premier scénario
On part d’une dislocation dans son état de plus basse énergie dissociée dans le
plan prismatique. Si on suppose une contrainte glissile dans le plan prismatique,
la dislocation glisse facilement dans son plan de dissociation prismatique sous l’ef-
fet de cette contrainte. Lorsque cette dernière rencontre un atome d’oxygène situé
naturellement dans un site octaédrique dans son plan de glissement, la dislocation
dévie vers le plan prismatique voisin comme le montre la figure 5.18. Cette dévia-
tion est assurée par un changement de la structure de cœur de la dislocation vers la
configuration métastable pyramidale. Maintenant si on suppose que cette contrainte
oblige la dislocation à continuer à glisser dans le plan prismatique, la dislocation
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se détache de l’atome d’oxygène en migrant dans le plan prismatique voisin, et re-
trouve sa configuration d’équilibre prismatique pour glisser facilement dans ce même
plan prismatique (voir Fig. 5.18). On témoigne donc dans ce scénario d’un double
glissement dévié de la dislocation vis, d’abord, vers le plan pyramidal pi1, ensuite
vers le plan prismatique voisin. Ce premier scénario décrit un durcissement du glis-
sement facile prismatique par un double glissement dévié fréquent dans les plans
pyramidaux pi1. Il n’implique pas la ségrégation de l’oxygène dans la dislocation.
Figure 5.18 – Cartes de Vitek illustrant le glissement de la dislocation vis 〈a〉
en présence de l’oxygène. Le carré vert désigne l’atome d’oxygène et la croix noire
désigne le centre initial de la dislocation.
4.2.2 Deuxième scénario
Dans ce cas on reprend les deux premières étapes du scénario 1 comme le montre
la figure 5.19, étapes 1 et 2. Lorsque la configuration métastable est générée sous
l’effet de l’oxygène ou lors d’un glissement pyramidal thermiquement ou mécani-
quement activé, l’atome d’oxygène peut ségréger sur la dislocation et la piéger dans
cette configuration métastable sessile grâce au site attractif décrit précédemment.
Ceci correspond à l’étape 3 de la figure 5.19. Cette étape est contrôlée par la facilité
ou non de la migration de l’oxygène dans le site attractif. Nous avons donc calculé
ab initio la barrière énergétique de la migration de l’oxygène correspondant à l’étape
3 sur figure 5.19. Cette barrière est représentée sur la figure 5.20. Faute de temps,
nous présentons sur la figure une barrière convergée à des forces de 123 meV/Å. La
convergence de cette barrière à 10 meV/Å est en cours. On obtient pour l’instant
une énergie de migration Emig = 2.03 eV. Le durcissement du matériau par pié-
geage de la dislocation dans cette configuration sessile nécessite donc une activation
thermique importante. Ce mécanisme est donc limité aux hautes températures.
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Figure 5.19 – Cartes de Vitek illustrant le glissement de la dislocation vis 〈a〉
en présence de l’oxygène. Le carré vert désigne l’atome d’oxygène et la croix noire















Figure 5.20 – Barrière de migration de l’oxygène d’un site octaédrique de la struc-
ture HCP vers le site octaédrique attractif au centre de la structure de coeur méta-
stable pyramidale de la dislocation vis correspondant à l’étape 3 sur la figure 5.19.
4. DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR L’OXYGÈNE 121
CHAPITRE 5. DURCISSEMENT DU ZIRCONIUM PAR AJOUT D’OXYGÈNE
Conclusion
Dans ce chapitre nous avons caractérisé l’interaction de l’oxygène avec les
fautes d’empilement prismatique et pyramidale ainsi qu’avec la dislocation
vis 〈a〉 dans ses différentes configurations stable et métastables.
Notre étude en simulation ab initio permet de distinguer principalement
deux effets majeurs de l’oxygène sur les propriétés de la dislocation vis 〈a〉
dans le zirconium. L’oxygène favorise d’abord le glissement dévié dans les
plans pyramidaux pi1 en provoquant un changement de la structure de cœur
de la dislocation. Lorsque l’oxygène est présent dans le plan de glissement
de la dislocation, ce dernier entraine le passage de la structure de cœur de
la configuration prismatique vers la configuration pyramidale métastable,
responsable du glissement dévié dans les plans pi1. Cet effet conduit à un
scénario de durcissement du matériau par inhibition du glissement prisma-
tique facile et activation du glissement pyramidal plus difficile.
Lorsque cette configuration est activée thermiquement ou mécaniquement,
ou encore sous l’effet de la présence de l’oxygène, l’atome d’oxygène peut
migrer vers le site octaédrique attractif au centre de la dislocation et piège
alors la dislocation dans cette configuration métastable sessile. On témoigne
donc d’un deuxième scénario de durcissement par piégeage de la dislocation
dans une configuration moins mobile que la configuration prismatique de
plus basse énergie. Cependant, ce scénario est a priori moins favorable et
limité à des températures importantes.
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CHAPITRE 6
GLISSEMENT DES DISLOCATIONS VIS DANS LE
TITANE ET DURCISSEMENT PAR AJOUT
D’OXYGÈNE
Dans les chapitres précédents, nous avons réussi à tracer le profil énergétiquecomplet de la dislocation vis 〈a〉 dans le zirconium montrant les différentes
configurations possibles de la dislocation au cours de ses différents modes de glis-
sement ainsi que leurs niveaux de stabilité relatifs. Nous avons également étudié
l’influence de l’ajout de l’oxygène dans le zirconium sur ce profil énergétique et
donc sur le comportement de la dislocation vis. Enfin, les résultats obtenus ont
permis d’expliquer l’origine du durcissement induit par l’ajout de l’oxygène dans
le zirconium, et de proposer un scénario illustrant le mécanisme responsable de ce
durcissement.
Comme le montre la synthèse bibliographique au premier chapitre, le titane,
un métal de transition se situant sur la même colonne du tableau périodique que
le zirconium, possède un glissement principal prismatique des dislocations vis tout
comme le zirconium [20]. Le but de ce chapitre est d’étendre l’étude effectuée sur
le zirconium, au titane. La démarche suivie pour le zirconium est donc adoptée
pour le titane. Ce chapitre comporte alors deux parties : la première porte sur
le comportement de la dislocation vis 〈a〉 dans le titane pur. La deuxième partie
présente une étude de l’effet durcissant de l’oxygène observé dans le titane.
1 Propriétés des dislocations vis dans le titane pur
On s’intéresse dans cette partie au mouvement des dislocations vis 〈a〉 dans le
titane pur. Les observations microscopiques montrent que dans le Ti pur, le sys-
tème principal de glissement des dislocations vis 〈a〉 est le glissement dans les plans
prismatiques (11¯00) [11]. Cependant, les traces de glissement de ces dislocations ne
sont pas rectilignes et présentent des ondulations [75]. On parle aussi de mouve-
ment saccadé des dislocations vis [43]. Des traces de glissement dévié dans les plans
pyramidaux de première espèce ont été également remarquées en microscopie [12].
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Les calculs ab initio montrent l’existence d’une configuration stable où la disloca-
tion vis est étalée dans le plan prismatique comme dans le cas du zirconium [16,17].
Néanmoins certains calculs en simulations atomiques montrent que la configuration
de la dislocation vis dépend de sa position initiale dans le cristal et qu’il existe éga-
lement une autre configuration possible de la dislocation vis où cette dernière est
étalée partiellement dans le plan pyramidal [17–19]. Cependant les travaux existants
ne permettent pas de connaître les niveaux énergétiques correspondants à ces deux
configurations. Nos travaux dans le zirconium présentés dans les chapitres précé-
dents montrent l’existence de trois configurations possibles de la dislocations vis
〈a〉, une prismatique de plus basse énergie et deux métastables pyramidales. L’in-
térêt de cette partie est de déterminer les propriétés de la dislocation vis 〈a〉 dans
le titane pur, afin d’expliquer le mouvement irrégulier de la dislocation vis dans les
plans prismatiques ainsi que leur glissement dévié dans les plans pi1. Au vu de nos
résultats dans le Zr, on choisit de commencer d’abord par tester la stabilité des dif-
férentes configurations possibles de la dislocation vis 〈a〉 en effectuant des calculs ab
initio dans le Ti pur. Ce travail a donné lieu à un article intitulé "Dislocation locking
versus easy glide in titanium and zirconium", paru dans Nature Materials [23].
1.1 Structure de cœur de la dislocation vis dans le titane pur
Considérant les différentes configurations stable et métastables de la dislocation
vis 〈a〉 obtenues dans le zirconium, on commence par étudier la stabilité de ces
configurations dans le Ti pur. La dislocation est introduite initialement en diffé-
rentes positions du cristal. Nous avons testé plusieurs cas, soit avec une dislocation
parfaite, soit avec une dislocation initialement dissociée en deux partielles. La re-
laxation atomique conduit à différentes configurations de la structure de cœur de
la dislocation vis, ce qui est en accord avec les calculs ab initio précédents dans
le Ti [17, 18]. Les configurations obtenues sont similaires à celles obtenues dans le
zirconium [21, 22]. La dislocation se dissocie dans un cas dans le plan pyramidal
pi1 (voir Fig. 6.1 b et c), et dans un autre cas dans le plan prismatique (voir Fig.
6.1 d). On note que dans le cas où la dislocation est étalée dans le plan pi1, deux
configurations différentes de la dislocation vis sont obtenues (voir Fig. 6.1 b et c),
en fonction de la position du centre de la dislocation dans le cristal. Ces dissocia-
tions sont rationalisées par l’existence de fautes d’empilement stables dans les deux
plans prismatique et pyramidal pi1, discutées dans le paragraphe 1.4 du chapitre
3 [21, 22]. Néanmoins, les stabilités énergétiques obtenues pour ces configurations
dans le titane sont opposées à celles obtenues dans le zirconium. En effet, les calculs
montrent que la configuration de plus basse énergie dans le cas du titane est celle
où la dislocation est complètement étalée dans le plan pyramidal (Fig. 6.1 c), tandis
que la configuration prismatique habituelle est métastable, avec une énergie d’excès
∆E = 5.7 meV/Å. On note dans ce cas qu’il s’agit de deux configurations diffé-
rentes avec deux niveaux énergétiques différents correspondant à la même position
de la dislocation dans le cristal. La stabilisation de cette configuration pyramidale
de plus basse énergie avec les calculs ab initio est délicate et nécessite un critère de
convergence très fin (une tolérance sur les forces atomiques inférieure à 2 meV/Å).
Ce résultat est contre-intuitif et inattendu. Bien que le glissement principal des
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Figure 6.1 – (a) Barrière d’énergie rencontrée par la dislocation vis lorsqu’elle glisse
dans un plan pyramidal (1¯011) et quand elle dévie dans un plan prismatique (1¯010).
(b), (c), (d) et (e) sont les cartes de Vitek des structures de cœur de la dislocation
pour diﬀérentes positions d’équilibre stables et instables le long du chemin de la
barrière. Diﬀérents symboles sont utilisés pour indiquer les atomes en fonction de
leur voisinage dans le cristal déformé. Les diﬀérences de déplacements inférieures à
0.1b ne sont pas montrées sur les cartes de Vitek. Le dégradé de couleur rouge et
bleu indique la densité de dislocation ρb normalisée par l’inverse du paramètre de
maille a. Les croix rouges indiquent la position de la dislocation.
dislocations vis soit prismatique, l’étalement de la dislocation dans le plan prisma-
tique est métastable, et moins stable que l’étalement de la dislocation dans le plan
pyramidal.
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1.2 Mobilité de la dislocation vis dans le titane pur
Contrairement à la tendance habituelle, bien que le glissement principal dans
le Ti pur soit le glissement prismatique, le paragraphe précédent montre que la
configuration de plus basse énergie de la dislocation vis dans le Ti pur est celle où
la dislocation est complètement étalée dans le plan pyramidal pi1. Pour expliquer ce
résultat original, on étudie la mobilité de ces différentes configurations en calculant
les barrières d’énergie entre elles.
On considère d’abord la dislocation dans son état de plus basse énergie, étalée
dans le plan pyramidal pi1 (structure de cœur Fig. 6.1 c). On calcule l’énergie né-
cessaire pour que la dislocation glisse d’une vallée de Peierls dans le plan pyramidal
à partir d’un état d’équilibre vers l’état d’équilibre suivant (barrière correspondant
aux coordonnées de réaction −2 ≤ ζ ≤ 0 sur la figure 6.1 a). La dislocation étant
étalée dans son plan de glissement, on s’attend à un glissement facile dans le plan py-
ramidal. Cependant, les résultats illustrés sur la figure 6.1(a) montrent une barrière
énergétique importante pour ce glissement. Le glissement de la dislocation dans son
plan d’étalement pyramidal est donc soumis à une forte friction de réseau et la confi-
guration stable pyramidale glisse difficilement. On note que le glissement pyramidal
nécessite le passage de la dislocation par la deuxième configuration métastable de la
dislocation vis dans le Ti, où cette dernière est partiellement étalée dans le plan pi1
(structure de cœur Fig. 6.1 b). Cette même configuration a été obtenue également
dans le cas du zirconium au cours du glissement de la dislocation vis dans le plan
pi1.
On considère ensuite le mode de glissement principal de la dislocation observé ex-
périmentalement, le glissement prismatique. Le scénario imaginé dans ce cas est que
la dislocation dévie de son plan d’étalement pyramidal vers un plan prismatique où
elle adopte sa configuration métastable prismatique, et glisse ensuite dans ce même
plan. La barrière d’activation nécessaire pour faire basculer la dislocation vis de son
état fondamental étalé dans le plan pyramidal vers sa configuration métastable éta-
lée dans le plan prismatique est illustrée sur la figure 6.1(a) pour 0 ≤ ζ ≤ 1. Cette
barrière est plus basse que la barrière pour le glissement pyramidal : ∆E = 7.4
meV/Å tandis que la barrière à franchir par la dislocation pour glisser dans le plan
pyramidal est ∆E = 11.4 meV/Å. Lorsque la dislocation est étalée dans le plan
prismatique deux possibilité lui sont offertes : soit elle demeure dans la même confi-
guration et glisse dans le plan prismatique, soit elle retombe dans sa configuration
pyramidale de plus basse énergie. Les calculs ab initio montrent que le glissement
prismatique présente une barrière énergétique très faible inférieure à 0.4 meV/Å(voir
barrière pour 1 ≤ ζ ≤ 5 Fig. 6.1 a). La structure de cœur métastable prismatique
est donc très mobile dans le plan prismatique. La barrière de glissement dans le plan
prismatique est plus basse que la barrière à franchir par la dislocation pour retomber
dans sa configuration fondamentale pyramidale ∆E = 1.5 meV/Å(barrière corres-
pondant aux coordonnées de réaction 5 ≤ ζ ≤ 6 Fig. 6.1). Cela signifie que si la
dislocation dévie vers un plan prismatique, elle risque de rester dans la configuration
métastable prismatique et de parcourir plusieurs vallée de Peierls dans ce même plan
prismatique jusqu’à ce qu’elle retombe dans son état fondamental pyramidal sous
l’effet de l’activation thermique.
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Tous les résultats présentés sont obtenus pour une boite de simulation de la même
forme que celle utilisée pour modéliser les dislocations dans le zirconium, avec une
taille définie par n ×m = 6 × 8. Les mêmes résultats sont obtenus également avec
d’autres tailles (6× 6 et 8× 8), avec des écarts énergétiques légèrement différents.
Ces résultats sont en accord avec des observations au microscope électronique à
transmission réalisées sur du Ti pur [13, 23] (voir Fig. 6.2). Ils permettent en effet
d’expliquer le mouvement saccadé de la dislocation observé expérimentalement. Les
observations montrent une période où la dislocation est faiblement mobile et alignée
le long de son vecteur de Burgers~b (Fig. 6.2 a, b et c). Ceci témoigne d’un glissement
difficile de la dislocation dans un plan pyramidal. Ce glissement correspond donc à
celui de la dislocation vis dans son état fondamental, glissant dans son plan d’étale-
ment pyramidal mis en évidence par nos simulations (Fig. 6.2 c, d et e). Ensuite, les
observations montrent des dislocations courbées, témoignant d’un glissement facile
qui s’étend sur des longues distances avec une très faible friction du réseau dans les
plans prismatiques (Fig. 6.2 e et f). Ce glissement s’explique par le passage de la
dislocation de sa configuration fondamentale pyramidale vers la configuration pris-
matique hautement mobile dans son plan d’étalement prismatique. Ces résultats
confirment donc le mécanisme de locking/unlocking proposé pour expliquer le mou-
vement irrégulier des dislocations vis dans le Ti [13]. Le scénario est également en
accord avec celui proposé par Naka pour expliquer le glissement dévié dans les plans
pi1 observé dans les alliages de titane [14]. Néanmoins, la dissociation initialement
proposée de la dislocation vis est différente de celle obtenue par nos calculs ab initio.
2 Interaction des dislocations vis avec l’oxygène
Les calculs ab initio présentés ci-dessus permettent d’établir le profil énergé-
tique complet de la dislocation vis 〈a〉 dans le Ti pur. Ces calculs démontrent que
dans le titane, le glissement des dislocations vis 〈a〉 est contrôlé par le mécanisme
locking/unlocking. Ceci explique le mouvement saccadé de la dislocation observé
expérimentalement, avec un glissement facile principal dans les plans prismatiques
et un glissement plus difficile dans les plans pyramidaux pi1 présentant une friction
de réseau importante [23]. Le profil énergétique obtenu est néanmoins affecté par
l’ajout des éléments d’alliage dans le matériau, notamment l’oxygène. Les observa-
tions microscopiques montrent que ce mouvement saccadé devient de plus en plus
marqué lorsque la teneur en oxygène augmente dans le matériau [11]. De plus, l’ajout
de l’oxygène dans le Ti entraine un durcissement considérable du matériau [125]. Le
but de ce chapitre est d’expliquer ces observations et de déterminer l’origine de l’effet
durcissant de l’oxygène à partir des simulations ab initio.
Les résultats obtenus pour le zirconium révèlent deux effets majeurs de l’oxygène.
L’oxygène favorise d’abord l’activation de la configuration pyramidale métastable de
la dislocation vis dans le Zr et bloque la dislocation ensuite dans cette configuration
métastable sessile. Nous décidons donc de vérifier ces deux effets dans le titane en
suivant la même démarche choisie pour le zirconium. Nous calculons donc l’énergie
d’interaction Eint correspondant à l’énergie d’excès due à l’interaction entre l’oxy-
gène et la dislocation dans ses différentes configurations.
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Figure 6.2 – Blocage et déblocage de la dislocation vis 〈a〉 dans le Ti observé in situ
au microscope électronique à transmission à 150 K. Les clichés allant de (a) jusqu’à
(f) suivent le mouvement de deux dislocations notées d1 et d2 au cours du temps.
Les images à droite montrent à chaque fois la différence entre deux clichés successifs
afin de mettre en évidence l’avancement de la dislocation dans l’intervalle de temps
correspondant. Les traces de glissement des dislocations dans le plan prismatique
sont libellées "tr.P" tandis les traces de glissement dans les plan pyramidaux pi1 sont
libellées "tr.pi". Cette figure est issue de la référence [23].
Dans le cas du titane, on utilise une boite de simulation construite de la même
manière que pour le zirconium, dupliquée trois fois dans la direction de la ligne
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de dislocation et dont les dimensions sont n × m × 3 = 6 × 8 × 3. Ce choix est
basé sur l’étude de convergence effectuée dans le zirconium dans la section 3.2.4
du chapitre 5, montrant que la boite de dimensions n × m = 5 × 8 conduit à
des résultats satisfaisants. Comme le rayon atomique du titane est plus faible que
celui du zirconium, nous avons utilisé une boite de simulation plus grande pour
étudier le titane, afin de minimiser les interactions entre l’oxygène et ses images
périodiques. Tous les calculs sont faits avec une tolérance sur les forces de 10 meV/Å.
Les paramètres de calcul ab initio sont donnés dans le chapitre 2.
2.1 Oxygène en solution solide dans le titane
Dans le titane, l’oxygène occupe les sites interstitiels octaédriques de la structure
HCP. Avant d’étudier l’interaction entre l’oxygène et la dislocation vis dans le titane,
nous vérifions d’abord les propriétés de l’oxygène en solution solide dans le titane pur,
afin de valider nos paramètres de modélisations ab initio. Pour ceci, nous considérons
les sites interstitiels octaédriques, tétraédriques, BT et C introduits dans la section
1 du chapitre 5. On rappelle qu’un site BT correspond à la projection d’un site
tétraédrique dans le plan basal, et qu’un site C correspond au milieu de l’arrête hors
plan basal d’un site tétraédrique, i. e. entre deux atomes de Ti.
Nos calculs ab initio montrent que la position la plus stable pour l’oxygène
est le site octaédrique O. L’oxygène est instable dans les sites tétraédriques et re-
tombe dans un site BT. L’insertion de l’oxygène dans un site de type BT ou C
est beaucoup moins favorable que dans les sites octaédriques comme le montrent
les écarts énergétiques résumés dans le tableau 6.1. Ces valeurs sont obtenues avec
une boite de simulation cubique, contenant 200 atomes, dans le repère habituel de
la maille hexagonale. Les mêmes résultats sont obtenus également avec la boite de
simulation utilisée pour la modélisation des dislocations, dont les dimensions sont
n ×m × 3 = 6 × 8 × 3 et contenant 576 atomes de Ti comme le montre le tableau
6.1.
Nos valeurs ab initio sont en accord avec celles de H. Wu calculées avec le code
ab initio vasp [147].
Table 6.1 – Énergie de mise en solution de l’oxygène dans le titane calculées en ab
initio exprimé en eV.
∆Eocp (eV) Octaédrique Tétraèdrique BT C
pwscf (200 atomes) 0 - 1.127 1.833
pwscf (576 atomes) 0 - 1.197 -
vasp (96 atomes) [147] 0 - 1.19 1.88
2.2 Configurations pyramidales
Dans le Ti, la configuration de plus basse énergie est la configuration pyramidale.
Nous commençons donc par caractériser l’interaction entre l’oxygène et la dislocation
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dans ses configurations pyramidales stables et métastables. Nous considérons ensuite
la configuration métastable prismatique de la dislocation vis.
2.2.1 État fondamental
Dans cette partie, on considère la dislocation dans sa configuration de plus basse
énergie, complètement étalée dans le plan pyramidal pi1. En se basant sur la descrip-
tion de la faute pyramidale établie dans le chapitre précédent, on retrouve dans la
configuration pyramidale stable de la dislocation vis dans le Ti les mêmes sites in-
terstitiels octaédriques de type OO, Ob et ON . On rappelle que le site OO correspond
à un site octaédrique original du cristal parfait, qui a été déformé par le cisaillement
de la dislocation. Le site Ob correspond à un site octaédrique nouveau généré par
la dislocation, où le centre de ce site est situé dans un plan basal. Enfin, le site ON
est un site octaédrique de la structure HCP qui apparait au cœur de la dislocation,
dans la zone correspondant à la macle élémentaire. Ces sites sont illustrés sur la
figure 6.3, où le site OO est indiqué par un carré, le site Ob par un triangle et le site
ON par un diamant. On calcule ab initio l’énergie d’interaction Eint entre la dis-
location et l’atome d’oxygène placé dans les différents sites identifiés dans le cœur
de la dislocation pyramidale. Les résultats sont résumés sur la figure 6.3. Toutes les
énergies d’interaction dans ce paragraphe sont calculées par rapport à l’énergie de











Figure 6.3 – Énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation pyramidale
stable, calculée pour différents sites d’insertion. Les carrés, les diamants et les tri-
angles indiquent les sites d’insertion de l’oxygène. La croix noire représente la posi-
tion initiale de la dislocation.
D’une manière générale, on voit que l’ajout de l’oxygène conduit à une énergie
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d’interaction positive (voir Fig. 6.3), traduisant une interaction répulsive entre la
dislocation et l’oxygène lorsque celui ci est placé dans son plan d’étalement.
(a) Site OO (b) Site OO
(c) Site ON
Figure 6.4 – Cartes de Vitek de la structure de cœur de la dislocation obtenues
respectivement avant et après relaxation des atomes lorsque l’oxygène est initiale-
ment inséré (a) et (b) dans un site OO et (c) dans un site ON . Les carrés et diamants
verts indiquent les sites d’insertion de l’oxygène, tandis que la croix noire indique la
position initiale de la dislocation.
Avant l’arrivée de la dislocation, l’oxygène se trouve naturellement dans les sites
OO. Sur les figures 6.4(a) et (b), on voit que lorsque l’oxygène est placé dans un site
octaédrique de type OO, soit au centre de la dislocation, soit légèrement décalé, ce
dernier conduit à une forte perturbation de la structure de cœur de la dislocation avec
une énergie d’interaction très haute. La dislocation devient compacte et se trouve
donc dans une configuration hautement énergétique. On note que cette structure
est obtenue avec un critère de convergence sur les forces inférieur à 10 meV/Å.
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On rappelle que lors de l’étude de la dislocation dans le titane pur, la stabilisation
de cette configuration pyramidale a nécessité un critère de convergence plus fin (2
meV/Å par exemple). On en déduit qu’affiner le critère de convergence, permet
probablement l’évolution des structures de cœur illustrées sur les figures 6.4(a) et
(b), vers une structure plus stable. Comme les calculs ab initio sont très couteux, il
n’était pas possible de tester cette éventualité. On conclut que l’oxygène placé dans
le site OO a un effet déstabilisant sur la configuration fondamentale pyramidale de
la dislocation vis dans le Ti, résultat d’une interaction répulsive entre l’oxygène et
la dislocation.
En ce qui concerne le site ON , ce dernier conduit également à une interaction
répulsive entre l’oxygène et la dislocation. L’oxygène reste stable dans le site ON et
l’étalement de la dislocation dans le plan pyramidal s’élargit sans qu’il y ait change-
ment de la structure de cœur 6.4(c). Ce comportement est différent du comportement
obtenu dans le Zr, où la structure de cœur évolue vers la configuration métastable
pyramidale de la dislocation vis. Contrairement au cas du zirconium, cette confi-
guration pyramidale (Fig. 6.3) correspond à la configuration de plus basse énergie
dans le titane. Ce comportement peut donc s’expliquer par le fait que l’évolution
de la structure de cœur, en présence de l’oxygène, vers la configuration métastable
pyramidale de plus haute énergie n’est pas favorable énergétiquement contrairement
au cas du zirconium.
Lorsque l’oxygène est placé dans les sites octaédriques de type Ob, ce dernier
reste stable dans sa position initiale après relaxation des atomes, et la structure de
cœur de la dislocation reste également inchangée. On note que le site Ob conduit à
une énergie d’interaction plus haute que celle obtenue pour le site ON . Comme dans
le cas du zirconium, il s’agit d’un site créé par la dislocation où l’oxygène ne peut
pas se trouver naturellement. En comparant les énergies d’interaction obtenues pour
les sites ON (Eint = 87.5 meV) et Ob (Eint = 121 meV), on constate que la migration
de l’oxygène dans les sites Ob est moins favorable énergétiquement que dans le site
ON . Ceci contraste avec des observations microscopiques récentes effectuées dans du
titane dopé à l’oxygène, où les auteurs rapportent l’alignement des atomes d’oxygène
dans la direction de la ligne de dislocation dans des sites interstitiels pouvant être
les sites octaédriques basaux Ob [79].
On conclut que l’oxygène interagit d’une manière répulsive avec la dislocation
dans sa configuration pyramidale stable. Cette interaction conduit à un changement
de la structure de cœur de la dislocation lorsque l’oxygène est présent dans un site
octaédrique OO, original de la structure HCP situé dans le plan d’étalement de la
dislocation.
2.2.2 Configuration métastable
On considère maintenant la configuration métastable pyramidale de la dislocation
vis dans le titane.
Un comportement semblable à celui observé pour la configuration fondamentale,
est observé également lorsqu’on considère la dislocation dans sa configuration pyra-
midale métastable. L’énergie d’interaction calculée entre la dislocation et l’oxygène
placé dans les différents sites octaédriques décrits ci-dessus est illustrée sur la figure
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Figure 6.5 – Énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation pyramidale mé-
tastable, calculée pour différents sites d’insertions de l’oxygène. Les carrés, triangles
et diamants indiquent les sites d’insertion de l’oxygène, tandis que la croix noire
représente la position initiale de la dislocation.
6.5. Toutes les énergies d’interaction de ce paragraphe sont calculées par rapport à
l’énergie de la configuration métastable pyramidale.
L’ajout de l’oxygène dans un site OO entraine une interaction répulsive avec la
dislocation. L’oxygène se trouvant dans un site octaédrique hautement perturbé,
repousse la dislocation de sa position initiale. Cependant dans ce cas, la dislocation
glisse dans le plan pyramidal et adopte sa configuration de plus basse énergie, où la
dislocation est complètement étalée dans le plan pyramidal (voir Fig. 6.6 a). Comme
la configuration finale de la dislocation est de plus basse énergie que la configura-
tion initiale, une énergie d’interaction négative est obtenue pour ce site d’insertion
lorsqu’elle est calculée par rapport à l’énergie de la configuration métastable.
Quant au site de type Ob, on obtient exactement le même comportement observé
avec la configuration stable. Ce site conduit à une interaction répulsive où la po-
sition initiale de l’oxygène ainsi que la structure de cœur de la dislocation restent
inchangées.
En revanche, l’insertion de l’oxygène dans un site ON entraine une interaction
attractive avec la dislocation pyramidale métastable. Ceci est illustré par une énergie
d’interaction négative comme le montre le diamant bleu sur la figure 6.5. La position
de l’oxygène ainsi que la structure de cœur de la dislocation restent inchangées (voir
Fig. 6.6 b) et on note une énergie d’interaction Eint = −40 meV. On retrouve donc
le même site attractif mis en évidence dans le cas du zirconium.
D’une manière générale, l’ajout de l’oxygène, occupant naturellement les sites
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(a) Site OO
(b) Site ON
Figure 6.6 – Cartes de Vitek de la structure de cœur obtenues respectivement avant
et après relaxation des atomes, lorsque l’oxygène est initialement inséré (a) dans un
site OO et (c) dans un site ON . Les carrés et les diamants verts indiquent les sites
d’insertion de l’oxygène. La croix noire indique la position initiale de la dislocation.
octaédriques de la structure HCP, entraine principalement une interaction répulsive
avec les deux configurations pyramidales stable et métastable de la dislocation vis
dans le titane. Cette interaction se manifeste par une perturbation de la structure de
cœur de la dislocation lorsque l’oxygène est situé dans les sites octaédriques OO dans
le plan d’étalement de la dislocation. Dans le cas de la configuration métastable,
l’oxygène conduit à un changement de la structure de cœur vers la configuration
pyramidale fondamentale de plus basse énergie.
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Concernant les nouveaux sites octaédriques ON , créés par le cisaillement local
des plans pyramidaux dû à la dislocation vis, l’insertion de l’oxygène dans ces sites
n’entraine aucun changement de la structure de cœur ni de la position de l’oxygène.
Dans la configuration fondamentale, l’insertion de l’oxygène dans ce site conduit à
une interaction répulsive. Dans la configuration métastable, on obtient une interac-
tion attractive comme dans le cas du zirconium. L’oxygène placé dans le site ON ,
abaisse l’énergie de cette configuration métastable. En revanche, le gain en énergie
dû à l’ajout de l’oxygène n’est pas suffisant pour compenser la différence énergétique
entre la configuration métastable pyramidale et la configuration fondamentale. L’in-
teraction attractive n’est donc pas suffisamment forte pour piéger la dislocation dans
cette configuration métastable.
Pour les nouveaux sites octaédriques basaux Ob, créés par le cisaillement des
plans prismatiques dans la dislocation, l’insertion de l’oxygène conduit à une inter-
action répulsive. Aucun changement de la structure de cœur ni de la position de
l’oxygène n’a été remarqué.
2.3 Configuration prismatique
L’étude des configurations pyramidales montre que l’oxygène interagit d’une ma-
nière répulsive avec les deux configurations entrainant un changement de la structure
de cœur de la dislocation vis. De plus, le même site attractif mis en évidence dans
le cas du zirconium a été également retrouvé dans le titane dans la configuration
métastable pyramidale. Le but de cette partie est d’étudier les effets de l’oxygène
sur la configuration métastable prismatique, responsable du glissement facile dans
les plans prismatiques.
En s’appuyant sur la description de la dislocation prismatique proposée dans le
chapitre précédent dans le cas du zirconium, on retrouve les mêmes sites octaédriques
OO et Ob. On rappelle que les sites OO sont des sites octaédriques de la structure
HCP, situés dans le plan prismatique d’étalement de la dislocation, et donc haute-
ment perturbés par la dislocation. Les sites Ob sont les sites octaédriques basaux
créés par le cisaillement du plan prismatique dû à la dislocation. Les différents sites
d’insertion de l’oxygène testés ainsi que les énergies d’interaction correspondantes
sont résumés sur la figure 6.7. Les sites OO sont indiqués par des carrés tandis que
les sites Ob sont indiqués par des triangles.
Le comportement observé avec cette configuration est cohérent avec les résultats
obtenus pour les configurations pyramidales stable et métastable.
L’ajout de l’oxygène dans les sites de type OO conduit à une interaction répulsive
entre l’oxygène et la dislocation, provoquant un changement de la structure de cœur
comme le montre la figure 6.8. Dans un cas, l’oxygène repousse la dislocation vers
le plan prismatique voisin et on retrouve la configuration métastable pyramidale de
la dislocation vis (voir Fig. 6.8 a). Ce comportement est similaire au comportement
observé pour la même configuration dans le zirconium. Dans l’autre cas, la structure
de cœur est très perturbée, et se retrouve dans une configuration hautement énergé-
tique. La figure 6.8(b) montre que la dislocation devient plus compacte à cause de
l’ajout de l’oxygène. Cette structure a été obtenue avec un critère de convergence
sur les forces de 10 meV/ Å. Faute de temps et de moyens de calculs, il n’était pas
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Figure 6.7 – Énergie d’interaction entre l’oxygène et la dislocation prismatique
métastable, calculée pour différents sites de l’oxygène. Les carrés et les triangles
indiquent les sites d’insertion de l’oxygène tandis que la croix noire désigne le centre
de la dislocation.
possible d’affiner la convergence avec un critère plus restrictif, afin de voir si cette
structure de cœur peut évoluer vers une configuration plus stable.
Quant aux sites octaédriques Ob, ces derniers conduisent à une interaction ré-
pulsive entre l’oxygène et la dislocation qui n’affecte pas la position de l’oxygène ni
la structure de cœur de la dislocation.
On conclut que l’ajout de l’oxygène dans le titane entraine une interaction ré-
pulsive entre l’atome d’oxygène et la dislocation dans sa configuration prismatique.
Lorsque l’oxygène est situé dans un site octaédrique dans le plan d’étalement de la
dislocation, ce dernier entraine un changement de la structure de cœur, générant
dans certains cas la configuration métastable pyramidale de la dislocation vis. On
en déduit que la présence de l’oxygène limite le glissement de la dislocation vis dans
les plans prismatiques dans le titane.
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(a)
(b)
Figure 6.8 – Cartes de Vitek de la structure de cœur de la dislocation obtenues
avant et après relaxation des atomes, lorsque l’oxygène est initialement inséré dans
deux sites OO situés dans le plan prismatique d’étalement de la dislocation. Les
carrés verts indiquent les sites OO d’insertion de l’oxygène tandis que la croix noire
indique la position initiale de la dislocation.
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Conclusion
Dans ce chapitre, nous avons établi le profil énergétique complet de la dislo-
cation vis 〈a〉 dans le titane pur. Ce profil présente les mêmes configurations
de la dislocations vis mises en évidence dans le zirconium, mais avec des ni-
veaux énergétiques différents. Ceci résulte en un mécanisme de glissement
différent. Dans le titane pur, le glissement de la dislocation vis est contrôlé
par le mécanisme locking/unlocking. Ces résultats sont en parfait accord
avec les observations microscopiques de la littérature [13, 23].
Ce profil énergétique est modifié par l’ajout de l’oxygène dans le matériau.
D’une manière générale on conclut que les effets de l’oxygène sur les pro-
priétés de la dislocation vis, obtenus dans le titane, sont semblables aux
effets mis en évidence précédemment dans le zirconium.
La présence de l’oxygène dans les sites octaédriques du réseau HCP repousse
la dislocation générant souvent un changement de la structure de cœur
en particulier quand l’atome d’oxygène se trouve dans le plan d’étalement
de la dislocation. Lorsque la dislocation est dans sa configuration glissile
prismatique, l’oxygène favorise l’évolution de la structure de cœur vers la
configuration pyramidale. La présence de l’oxygène dans le plan d’étalement
de la dislocation dans son état fondamental entraine également un effet
déstabilisant sur cette configuration de plus basse énergie. Ceci permet de
déduire que l’oxygène limite le glissement de la dislocation vis dans le plan
prismatique, et favorise probablement le blocage de la dislocation dans sa
configuration sessile pyramidale.
Quant aux nouveaux sites octaédriques basaux Ob générés par la dislocation
vis dans ses trois configurations prismatique et pyramidales, ces derniers
conduisent à une interaction répulsive sans aucun changement de la struc-
ture de cœur de la dislocation ni de la position de l’oxygène dans tous les
cas.
Considérant les sites octaédriques ON , générés par la dislocation dans ses
deux configurations pyramidales, ces sites conduisent à une interaction ré-
pulsive dans le cas où la dislocation se trouve dans sa configuration fon-
damentale. Aucun changement de la structure de cœur ni de la position
de l’atome d’oxygène n’est obtenu. Dans le cas où la dislocation se trouve
dans sa configuration métastable pyramidale, ces sites conduisent à une in-
teraction attractive. La présence de l’oxygène dans le site ON se trouvant
au centre de la dislocation dans sa configuration métastable pyramidale,
abaisse l’énergie de cette configuration. Cependant cet effet stabilisant n’est
pas suffisamment fort pour piéger la dislocation dans cette configuration
par ségrégation de l’oxygène, comme dans le zirconium.
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Le but de cette thèse était de compléter l’image existante du glissement des dis-locations vis dans le zirconium et le titane purs, et de déterminer l’origine du
durcissement par solution solide dû à l’ajout de l’oxygène dans ces deux métaux
de transition. Nous avons mis en œuvre deux modèles énergétiques pour étudier en
simulation atomique le glissement des dislocations vis 〈a〉 dans le zirconium et le
titane purs : les calculs ab initio basés sur la Théorie de la Fonctionnelle de Densité
et les calculs avec un potentiel empirique issus de la Méthode de l’Atome Entouré
(EAM). Nous avons ensuite caractérisé ab initio l’interaction entre l’oxygène et la
dislocation vis afin d’expliquer le durcissement par l’oxygène observé dans les alliages
de zirconium et de titane.
Plasticité du zirconium et du titane purs
Ce travail a permis en premier lieu de tracer le profil énergétique complet de la
dislocation vis 〈a〉 dans le zirconium et le titane purs, au cours de son glissement dans
les différents plans de la maille hexagonale. Dans cette thèse, nous avons d’abord
élucidé l’origine du glissement dévié dans les plans pyramidaux de première espèce
ainsi que le mécanisme contrôlant ce glissement dans le zirconium pur. Nos calculs
révèlent l’existence d’une nouvelle configuration métastable de la dislocation vis dans
le zirconium, présentant un étalement partiel dans le plan pyramidal de première
espèce. Cette configuration est rationalisée par une faute d’empilement stable dans
ce même plan pyramidal. L’originalité de cette faute d’empilement réside dans le
fait qu’elle correspond structurellement à une macle élémentaire d’une épaisseur de
deux plans atomiques. Cette faute est intrinsèque aux métaux de transition HCP,
et a été obtenue également dans le titane dans le cadre de ce travail [21], et dans le
magnésium [172].
Grâce à cette configuration métastable, la dislocation peut dévier de son plan
d’étalement prismatique vers le plan pyramidal en surmontant une faible barrière
d’activation. Ce glissement dévié suit un mécanisme où la dislocation se déplace per-
pendiculairement à son plan d’étalement entrainant avec elle la faute d’empilement.
Aucune recombinaison de la dislocation n’est nécessaire. Il s’agit d’un mécanisme de
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glissement dévié original et différent des mécanismes classiques connus dans les mé-
taux FCC [48,51]. Le même mécanisme contrôle également le glissement secondaire
des dislocations vis 〈a〉 dans les plans basaux du zirconium. Les résultats montrent
que le glissement basal est en fait une combinaison de glissement facile prismatique
et de glissement pyramidal.
Sous une activation thermique plus importante, la dislocation peut glisser d’une
manière continue dans le plan pyramidal grâce à une deuxième configuration méta-
stable de la dislocation vis où cette dernière est complètement étalée dans le plan
pyramidal. L’activation thermique est donc nécessaire pour le glissement pyramidal
de la dislocation vis 〈a〉 dans le zirconium.
Nos résultats en simulations atomiques sont cohérents avec les données expéri-
mentales de la littérature. Les observations microscopiques confirment que le plan
prismatique est le plan principal de glissement des dislocations vis observé dans
le zirconium, où les dislocations glissent facilement avec une faible contrainte de
Peierls [2–4, 72]. Le glissement des dislocations vis dans les plans pyramidaux de
première espèce et les plans basaux apparait à des températures et des niveaux de
contraintes plus élevés [3,5,70]. Des observations in situ en microscopie électronique
à transmission effectuées dans du zirconium pur montrent qu’en dessous de 300 K, on
n’observe que du glissement prismatique [23]. Ces deux glissements secondaires sont
rationalisés par la configuration métastable de la dislocation vis où cette dernière
est partiellement étalée dans le plan pyramidal.
Nous avons ensuite déterminé l’origine et le mécanisme contrôlant le glissement
dans les plans pyramidaux pi1 des dislocations vis 〈a〉 dans le titane. D’une manière
générale, notre étude a montré que la plasticité du titane fait intervenir les mêmes
configurations de la dislocation vis 〈a〉 mises en évidences dans le zirconium. Cepen-
dant, ces dernières présentent des niveaux énergétiques différents, conduisant ainsi
à un mécanisme de glissement différent. Dans le cas du titane nous avons montré
que la configuration de plus basse énergie est la configuration où la dislocation est
complètement étalée dans le plan pyramidal. Le glissement prismatique se produit
donc par le mécanisme de glissement dévié locking/unlocking, suite à l’activation
de la configuration prismatique de plus haute énergie. Ces résultats permettent de
rationaliser le mouvement irrégulier des dislocations vis, glissant dans les plans pris-
matiques, observé à basse température dans le Ti [13]. Les observations in situ en
microscopie électronique à transmission effectuées dans du titane ultra-pur en des-
sous de 300 K, montrent un mouvement saccadé de la dislocation vis présentant
deux périodes : une période marquée par un glissement facile des dislocations vis
dans les plans prismatiques et une autre période marquée par un glissement pré-
sentant une forte friction du réseau dans les plans pyramidaux [23]. Le basculement
entre ces deux modes de glissement se fait par le passage de la structure de cœur de
la dislocation d’une configuration prismatique glissile vers une configuration pyra-
midale sessile et inversement, sous l’effet de l’activation thermique. Ce scénario est
également cohérent avec celui proposé par Naka pour expliquer le glissement dévié
dans les plans pyramidaux observé dans les alliages de titane [14].
Ce travail a donc permis d’expliquer les ressemblances entres les comportements
plastiques observés dans le zirconium et le titane (voir figure 6.9), et d’apporter un
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éclaircissement sur le mouvement des dislocations vis dans les métaux HCP d’une
manière générale. Nos résultats montrent également que dans les deux métaux de
transition, l’activation thermique joue un rôle important en particulier pour les
modes de glissements secondaires. Il serait donc intéressant à l’issu de ce travail de
modéliser les deux mécanismes de glissement dans le zirconium et dans le titane
purs en dynamique moléculaire afin d’étudier l’effet de l’activation thermique sur le
mouvement des dislocations. Une modélisation du glissement des dislocations, no-
tamment au travers des mécanismes de type germination et propagation de doubles
décrochements, ne peut être faite ab initio à cause du nombre limité d’atomes ac-
cessible avec ce modèle énergétique, et nécessite donc des potentiels empiriques.
Dans le zirconium pur, nos résultats montrent que le potentiel EAM de Mendelev
aboutit à des résultats satisfaisants, permettant ainsi d’envisager une telle perspec-
tive. Ceci n’est pas le cas dans le titane, où les potentiels empiriques actuellement
présents échouent à prédire la configuration pyramidale de plus basse énergie de la
dislocation vis [16–19,40].
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Figure 6.9 – (a) et (f) profil énergétique de la dislocation vis 〈a〉 dans le zirconium
et le titane. (b), (c), (d) et (e) structure de cœur de la dislocation vis 〈a〉 en fonction
de sa position dans le cristal lors de son glissement dans les plans prismatiques et
pyramidaux pi1 de la maille hexagonale, calculée dans le titane.
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Effet durcissant de l’oxygène
Ce projet de doctorat a permis en deuxième lieu de rationaliser l’effet durcissant
de l’ajout de l’oxygène dans les alliages de zirconium et de titane.
Dans le zirconium, notre étude en simulation ab initio permet de distinguer
principalement deux effets majeurs de l’oxygène sur les propriétés de la dislocation
vis 〈a〉.
L’oxygène favorise d’abord le glissement dévié dans les plans pyramidaux pi1 en
provoquant un changement de la structure de cœur de la dislocation. Lorsque l’oxy-
gène est présent dans le plan de glissement de la dislocation, ce dernier entraine
le passage de la structure de cœur de la configuration prismatique vers la configu-
ration pyramidale métastable, responsable du glissement dévié dans les plans pi1.
On a donc un mécanisme de durcissement du matériau par l’inhibition du glisse-
ment prismatique facile et l’activation du glissement pyramidal difficile. Ceci permet
d’expliquer les observations microscopiques dans la littérature qui témoignent d’un
glissement dévié de plus en plus fréquent lorsque la teneur en oxygène augmente
dans le matériau [6].
Lorsque cette configuration métastable est activée thermiquement ou mécani-
quement, ou encore sous l’effet de la présence de l’oxygène, ce dernier peut franchir
une barrière de migration et ségréger dans le site octaédrique attractif au centre
de la dislocation. L’oxygène piège donc temporairement la dislocation dans cette
configuration métastable sessile. On a donc un durcissement par piégeage de la dis-
location dans une configuration moins mobile que la configuration prismatique de
plus basse énergie. La libération de la dislocation de ces obstacles nécessite une ac-
tivation thermique ou mécanique. Ceci explique probablement l’augmentation de la
dépendance en température de la limite élastique du matériau sous l’effet de l’ajout
de l’oxygène, rapportée dans la littérature [8, 124].
Dans le titane, nous avons montré que les effets de l’oxygène sur les propriétés
de la dislocation vis 〈a〉 sont semblables aux effets mis en évidence précédemment
dans le zirconium.
L’oxygène interagit d’une manière répulsive avec la structure de cœur prisma-
tique de la dislocation entrainant son changement vers la configuration pyramidale.
Ceci limite la mobilité de la dislocation dans les plans prismatiques et favorise donc
le blocage de la dislocation dans les plans pyramidaux. Des travaux récents effec-
tués dans le titane montrent l’obtention d’une structure de cœur semblable à la
configuration pyramidale de la dislocation vis, sous l’effet de l’oxygène [79].
Tout comme dans le cas du zirconium, la migration de l’oxygène vers des sites
octaédriques attractifs présents dans la configuration pyramidale métastable conduit
à une stabilisation de cette configuration. Néanmoins, l’interaction obtenue n’est pas
suffisamment attractive pour piéger la dislocation dans cette configuration sessile.
Des observations microscopiques récentes effectuées dans du titane dopé à l’oxy-
gène, montrent l’alignement des atomes d’oxygène ségrégés le long de la ligne de
dislocation, dans des sites interstitiels pouvant être des nouveaux sites octaédriques
générés dans le cœur de la dislocation. Nos calculs ab initio montrent que ces sites
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conduisent à une interaction répulsive entre l’oxygène et la structure de cœur de la
dislocation dans le zirconium et le titane.
Ces résultats mettent en évidence les effets de l’oxygène sur la mobilité des dis-
locations vis, à l’origine du durcissement des alliages de zirconium et de titane. Il
reste encore à dégager des prédictions quantitatives d’augmentation de limite élas-
tique sous l’effet de l’oxygène. Il serait intéressant à l’issue de ce travail de vérifier les
scénarios de durcissement dégagés de nos résultats ab initio par une modélisation en
dynamique moléculaire du glissement des dislocations vis en présence de l’oxygène,
afin d’établir un lien entre les énergies d’interactions calculées et le taux de durcis-
sement du matériau. Il serait également intéressant d’étudier l’effet de l’oxygène sur
le glissement des dislocations par le mécanisme de germination et propagation des
doubles décrochements. Ce travail est difficilement réalisable en ab initio du fait du
nombre d’atomes limité accessible, et nécessite des potentiels empiriques adéquats
permettant de modéliser de l’oxygène en solution solide dans le zirconium et dans le
titane. À notre connaissance, de tels potentiels empiriques manquent dans la littéra-
ture. Il existe des potentiels développés pour la modélisation de la zircone ainsi que
pour la modélisation de l’oxyde de titane. Cependant, la validité de ces potentiels
dans notre cas d’étude doit être testée.
Une autre perspective de ce travail est aussi de généraliser cette démarche sur
les autres éléments d’alliage occupant les sites interstitiels octaédriques notamment
le carbone, l’azote et le souffre. Des preuves d’un durcissement dû à l’ajout de
ces trois éléments d’alliages ont été constatées dans les alliages de zirconium et de
titane [12, 72, 117, 118]. Cependant, l’effet de ces éléments sur les propriétés des
dislocations vis est peu connu. De plus, on dispose de peu d’informations pour
comparer le durcissement induit par chacun de ces trois éléments.
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Nous menons une étude en simulations atomiques des propriétés des dislocations
vis <a> dans le zirconium et le titane pur, et de l’effet durcissant de l’oxygène
dans ces deux métaux de transition de structure hexagonale compacte. Nous uti-
lisons deux modèles énergétiques : les calculs ab initio, basés sur la théorie de la
fonctionnelle de la densité, et les calculs en potentiel empirique.
Ce travail permet d’abord d’établir le profil énergétique complet de la dislocation
vis dans le Zr pur au cours de ses différents modes de glissement. Nos calculs révèlent
l’existence d’une configuration métastable de la dislocation vis partiellement étalée
dans le plan pyramidal de première espèce. Cette configuration est responsable du
glissement dévié de la dislocation vis du plan prismatique, plan principal de glisse-
ment, vers le plan pyramidal ou le plan basal. Ce profil énergétique est modifié par
l’ajout d’atomes d’oxygène en impureté. L’oxygène favorise le glissement dévié dans
le plan pyramidal ce qui entraine un durcissement du glissement prismatique, et il
piège la dislocation dans la configuration métastable sessile.
La même démarche de modélisation est ensuite appliquée au titane. Dans le Ti
pur, les mêmes configurations de la dislocation vis dans le Zr sont obtenues, mais
avec des niveaux énergétiques différents. Ceci conduit à un mécanisme de glissement
différent. Tout comme dans le Zr, l’oxygène favorise le glissement pyramidal dans
le Ti en affectant la structure de cœur de la dislocation. De plus, la présence de




We performed atomistic simulations to determine screw dislocations properties in
pure zirconium and titanium and to explain the hardening effect attributed to oxy-
gen alloying in both hexagonal close-packed transition metals. We used two energetic
models : ab initio calculations based on the density functional theory and calcula-
tions with an empirical potential.
The complete energetic profile of the screw dislocation when gliding in the dif-
ferent slip planes is obtained in pure Zr. Our calculations reveal the existence of a
metastable configuration of the screw dislocation partially spread in the first order
pyramidal plane. This configuration is responsible for the cross slip of screw dislo-
cations from prismatic planes, the easiest glide planes, to pyramidal or basal planes.
This energy profile is affected by oxygen addition. Ab initio calculations reveal two
main effects : oxygen enhances pyramidal cross slip by modifying the dislocation
core structure, and pins the dislocation in its metastable sessile configuration.
The same modeling approach is applied to titanium. In pure Ti, the same confi-
gurations of the screw dislocation in Zr are obtained, but with different energy levels.
This leads to a different gliding mechanism. The same way as in Zr, oxygen enhances
pyramidal glide in Ti by modifying the dislocation core structure. Besides, oxygen
atom lowers the energy of the metastable configuration but not enough to pin the




Nous menons une étude en simulations atomiques des propriétés des dislocations vis
<a> dans le zirconium et le titane pur, et de l’effet durcissant de l’oxygène dans ces deux
métaux de transition de structure hexagonale compacte. Nous utilisons deux modèles
énergétiques : les calculs ab initio, basés sur la théorie de la fonctionnelle de la densité, et
les calculs en potentiel empirique.
Ce travail permet d’abord d’établir le profil énergétique complet de la dislocation
vis dans le Zr pur au cours de ses différents modes de glissement. Nos calculs révèlent
l’existence d’une configuration métastable de la dislocation vis partiellement étalée dans
le plan pyramidal de première espèce. Cette configuration est responsable du glissement
dévié de la dislocation vis du plan prismatique, plan principal de glissement, vers le
plan pyramidal ou le plan basal. Ce profil énergétique est modifié par l’ajout d’atomes
d’oxygène en impureté. L’oxygène favorise le glissement dévié dans le plan pyramidal ce
qui entraine un durcissement du glissement prismatique, et il piège la dislocation dans la
configuration métastable sessile.
La même démarche de modélisation est ensuite appliquée au titane. Dans le Ti pur, les
mêmes configurations de la dislocation vis dans le Zr sont obtenues, mais avec des niveaux
énergétiques différents. Ceci conduit à un mécanisme de glissement différent. Tout comme
dans le Zr, l’oxygène favorise le glissement pyramidal dans le Ti en affectant la structure
de cœur de la dislocation. De plus, la présence de l’oxygène fait baisser l’énergie de la
configuration métastable mais pas suffisamment pour la piéger.
Abstract
We performed atomistic simulations to determine screw dislocations properties in pure
zirconium and titanium and to explain the hardening effect attributed to oxygen alloying
in both hexagonal close-packed transition metals. We used two energetic models : ab initio
calculations based on the density functional theory and calculations with an empirical
potential.
The complete energetic profile of the screw dislocation when gliding in the different
slip planes is obtained in pure Zr. Our calculations reveal the existence of a metastable
configuration of the screw dislocation partially spread in the first order pyramidal plane.
This configuration is responsible for the cross slip of screw dislocations from prismatic
planes, the easiest glide planes, to pyramidal or basal planes. This energy profile is affected
by oxygen addition. Ab initio calculations reveal two main effects : oxygen enhances
pyramidal cross slip by modifying the dislocation core structure, and pins the dislocation
in its metastable sessile configuration.
The same modeling approach is applied to titanium. In pure Ti, the same configura-
tions of the screw dislocation in Zr are obtained, but with different energy levels. This
leads to a different gliding mechanism. The same way as in Zr, oxygen enhances pyramidal
glide in Ti by modifying the dislocation core structure. Besides, oxygen atom lowers the
energy of the metastable configuration but not enough to pin the dislocation in this sessile
configuration.
